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Resumen. 

El objetivo del presente trabajo es evaluar el comportamiento de un acero 

microaleado X-70 con tratamientos térmicos de envejecido (30 min. Y 1 hora) 

y temple y revenido (73044°C, 795°C y 860°C) en etanol de maíz ante el 

fenómeno de agrietamiento por corrosión bajo esfuerzo (SCC por sus siglas 

en ingles). Con la finalidad de dilucidar si el acero presenta susceptibilidad al 

SCC en etanol de maíz se realizaron pruebas de polarización 

potenciodinámicas, fluorescencia de rayos X al óxido generado, pruebas de 

tensión en deformación lenta (SSRT por sus siglas en ingles) y caracterización 

morfológica del óxido, además de las pruebas anteriores también se realizaron 

estudios para caracterizar el acero X-70, tales como, espectroscopia por 

chispa, pruebas de tensión, análisis microestructural, dilatometría y análisis 

fractográfico. Los tratamientos térmicos realizados incrementaron las 

propiedades mecánicas del acero, siendo el envejecido a 1 hora el que 

presentó el mayor valor de esfuerzo último a la tensión (UTS por sus siglas en 

ingles) de 654 MPa y los tratamientos de temple y revenido a 730°C y 860°C 

los que presentaron el mayor valor de elongación, ambos con 26%. El acero 

presentó una microestructura de tipo bainita superior con granos finos y 

alargados debido al proceso termomecánico con el cual fue fabricado. Las 

probetas ensayadas mediante SSRT mostraron un comportamiento de tipo 

dúctil y un porcentaje de deformación superior al 79% en todas las 

condiciones, lo que indica una muy baja susceptibilidad al fenómeno de SCC. 

Los resultados de fluorescencia de rayos X corroboran lo anterior debido a que 

el compuesto principal del óxido formado en la superficie fue Fe2O3, el cual se 

sabe no es soluble en etanol, por lo tanto es resistente al desprendimiento y la 

consecuente formación de picadura, una de las principales causas de 

iniciación de grieta en SCC. 
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Abstract. 

The aim of the present work was to evaluate the behavior of a micro-alloyed 

steel X-70 with different heat treatments in corn ethanol against the stress 

corrosion cracking phenomenon. In order to elucidate if the steel shows 

susceptibility to SCC in corn ethanol, potentiodynamic polarization tests, X-ray 

fluorescence, slow strain rate tests (SSRT) and morphological characterization 

of the oxide were carried out. In addition to the previous tests, studies were 

also carried out to characterize the X-70 steel, such as spark spectroscopy, 

tension test, microestuctural analysis, dilatometry and fractographic analysis. 

The heat treatments carried out increased the mechanical properties of the 

steel, being the 1 hour aged the one that presented the highest ultimate tensile 

strength value (UTS) of 654 MPa and quenching and tempering treatments at 

730 °C and 860 °C showed the highest elongation value, both with 26%. The 

steel presented an upper bainite microstructure with fine and elongated grains 

due to the thermomechanical process with which it was manufactured. The 

specimens tested by SSRT showed a ductile behavior and a deformation 

percentage greater than 79% in all conditions, which indicates a very low 

susceptibility to the SCC phenomenon. The X-ray fluorescence results 

corroborate this results due to the main compound of the oxide formed on the 

surface was Fe2O3, which is known not to be soluble in ethanol, therefore it is 

resistant to detachment and the consequent formation of pitting, one of the 

main causes of SCC crack initiation. 
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Capítulo 1 Antecedentes. 

 

El uso de etanol como alternativa a los combustibles fósiles, así como aditivo,  

se ha visto incrementado  en las últimas décadas, lo que genera la necesidad 

de mejorar su método de transporte , una de las alternativas a tener en cuenta 

es el uso de tuberías de acero microaleado, haciendo uso de la infraestructura 

existente [1] [2] [3]. Algunas de las razones para este aumento del uso  de 

etanol ha sido el  protocolo de Kyoto y el remplazo en EUA del methyl-tert-

butyl ether (MBTE) como aumentador de octanaje en la gasolina, debido al 

alto potencial contaminante de este [4].  Es sabido que los combustibles fósiles 

están experimentando una disminución en la cantidad disponible y al ser un 

recurso no renovable, en algunas décadas dejaran de estar disponibles, por lo 

tanto se requiere desarrollar tecnología para sustituirlos ya que alrededor del 

90% de energía producida provine de estos recursos. En la actualidad el etanol 

es transportado principalmente en camiones cisterna y por medio de ferrocarril, 

y proyectos de transporte por medio de tuberías de acero de alta resistencia y 

baja aleación (HSLA por sus siglas en inglés) han visto un incremento para 

optimizar, reducir costos y disminuir las emisiones contaminantes. La mayor 

producción de etanol se encuentra en EUA y en Brasil en donde la producción 

se centra principalmente en la obtención a partir del maíz y de la caña 

respectivamente. Uno de los principales problemas que conciernen al 

transporte de etanol es la posibilidad de sufrir SCC, lo cual ha llevado a una 

controversia debido a que algunos autores afirman que este tipo de aceros en 

contacto con etanol sufren de susceptibilidad al fenómeno [2] [5] [6], pero por 

otra parte algunos otros autores afirman que no siempre es el caso de 

aparición de gritas debidas a SCC [4] [6] [7]. Se ha observado la presencia de 

SCC en aceros al carbono en contacto con etanol grado carburante (FGE por 

sus siglas en ingles) en EUA, lo que ha conducido a realizar extensas 

investigaciones sobre el tema, de las cuales se concuerda que la principal 
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causa del fenómeno es la interacción de la microestructura del acero con los 

cloruros disueltos y los iones de oxigeno presentes en el etanol [5] [6], mientras 

que en Brasil se ha almacenado y transportado etanol desde los años 70 sin 

mostrar indicios de presencia de SCC [4] [6]. De igual manera existen en el 

mercado mezclas de etanol-gasolina, las cuales han sido poco estudiadas en 

su susceptibilidad al SCC en aceros microaleados en contacto con estas. 

 

Hipótesis.  

 

Mediante los tratamientos térmicos de envejecido, temple y revenido del acero 

microaleado X-70 en contacto con  gasohol (maíz) se incrementa la resistencia 

al SCC y las propiedades mecánicas.  

 

Objetivo general. 

 

Determinar los efectos de diferentes tratamientos térmicos sobre la resistencia 

al agrietamiento por corrosión bajo esfuerzo (SCC “stress corrosión cracking) 

de un acero microaleado API X-70 empleado en la fabricación de tuberías, en 

etanol de maíz, así como sus propiedades mecánicas y electroquímicas. 

 

Objetivos particulares. 

 

1.- Realizar tratamientos térmicos al acero API X-70. 

2.- Caracterizar la composición química del acero y su morfología 

microestructural. 
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3.- Establecer cómo afecta el tratamiento térmico  las propiedades mecánicas 

del acero. 

4.- Establecer cómo afecta el tratamiento térmico su resistencia al SCC en 

etanol de maíz. 

5.- Establecer los mecanismos que propician el SCC en el acero con los 

diferentes tratamientos térmicos. 

6.- Determinar cuál de los diferentes tratamientos térmicos confiere al acero 

las mejores propiedades de resistencia al SCC y propiedades mecánicas.
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Capítulo 2 Marco teórico. 

 

2.1 stress corrosion cracking. 

El término stress corrosion cracking (SCC) se utiliza para denotar fracturas que 

se producen bajo esfuerzo estático después de un lapso de tiempo en 

condiciones constantes de carga y temperatura relativamente baja (por 

ejemplo, temperatura ambiente).  Debido a la gran cantidad de parámetros que 

influyen en el SCC, incluido el potencial electroquímico, el pH, el tipo y la 

concentración de las especies disueltas, la composición de la aleación, la 

estructura de la aleación, la temperatura y el esfuerzo [8], no hay un modelo 

general que ofrezca predicciones cuantitativas, especialmente para sistemas 

nuevos. Los modelos de SCC más dominantes en la literatura se discutirán en 

esta sección. 

 

2.1.1 Generalidades del modelo de ruptura de película. 

Un modelo que ha estado presente en la literatura durante muchas décadas 

es el Modelo de Ruptura de Película (FRM). A veces se le conoce como el 

modelo de disolución por deslizamiento o una combinación de ambos términos 

[9]. El esquema general de fractura se ilustra en la Figura 2.1. La película 

pasiva que consiste en productos de corrosión en la superficie del metal se 

rompe por la tensión aplicada y se revela el metal desprotegido. El metal recién 

expuesto comienza a disolverse en el ambiente circundante hasta que se 

desarrolla una nueva película pasiva. Esta nueva película se rompe de nuevo 

y una grieta crece a medida que el ciclo se repite. El modelo de disolución por 

deslizamiento explica la idea de que la ruptura de la película puede ocurrir 

debido al desplazamiento a lo largo de una banda de deslizamiento. Sin 

embargo, este no es siempre el caso, por lo tanto, Gutman sugiere que el 

proceso descrito anteriormente debería llamarse un modelo de ruptura de 

película "porque las películas frágiles pueden romperse (o no) con esfuerzos 
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pequeños antes del esfuerzo de fluencia del metal base, y por otro lado, la 

disolución de deslizamiento preferible puede desarrollarse sin películas” [9]. 

Este término cubrirá cualquier caso en el que una película de pasivación se 

rompa para exponer el metal subyacente. 

 

Figura 2.1. Modelo esquemático de la propagación de una grieta debido a corrosión bajo 

esfuerzo. (A) La punta de una grieta. La superficie está cubierta por una película protectora 

donde P es un plano de deslizamiento. (B) El plano de deslizamiento sufre un corte y se crea 

una nueva superficie reactiva. (C) La corrosión ocurre en la superficie reactiva mientras que 

la repasivación comienza en el borde exterior. (D) El lado de la grieta se vuelve a pasivar 

después del ataque de corrosión. Junto con la deformación plástica, ha causado que la grieta 

crezca más profundamente en el material. 

En 1952, Logan [10] describió el FRM como parte de una teoría generalizada 

de la corrosión por esfuerzo sugerida por Maers et al. [11]. Él propuso que la 

corrosión es causada por un mecanismo electroquímico y se mueve a lo largo 

de caminos anódicos en la matriz de metal más electronegativa; Las áreas 

corroídas en el metal conducirán a altas concentraciones de esfuerzo en las 

regiones de óxido. Si el ataque es cada vez más profundo y el radio del área 

afectada disminuye, la concentración del esfuerzo es más localizada y el 

esfuerzo es mayor. Tales condiciones de esfuerzo localizado pueden causar 

que el metal se rompa; las superficies metálicas limpias son aún más anódicas 

y causan un aumento de la corriente desde la base del área corroída hasta la 

superficie no afectada [11]. 
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El FRM es bastante intuitivo si se supone un esfuerzo o tasa de carga 

constante, pero se complica si se considera una carga estática y, por lo tanto 

una tasa de tensión no constante [12]. Vermilyea [13] propuso por primera vez 

que este problema se puede superar considerando que la disolución en la 

punta de la grieta ocasiona que la grieta crezca en el campo de tensión plástico 

alrededor de la punta de la grieta anterior, lo que causa la deformación plástica, 

es decir, la grieta se abre y genera un nuevo campo de deformación por 

delante de la nueva punta de grieta. Esto significa que la deformación plástica 

no se produce durante la etapa de disolución/repasivación sino después por 

un mecanismo de tipo creep. Si este modelo es correcto, las grietas por 

corrosión bajo esfuerzo crecerían en pasos discretos.  

En 1988, Andresen y Ford informaron además que el FRM ha sido validado 

estadísticamente para los aceros inoxidables tipo 304 y 316, al menos para las 

condiciones metalúrgicas y ambientales características de los reactores de 

agua ligera (PWR) [14]. Esta declaración está respaldada por una serie de 

publicaciones anteriores de estos autores [15] [16] [17] [18]. En 1982, Ford 

publicó un diagrama detallado que muestra que la tasa de crecimiento de 

grietas es proporcional a la densidad de corriente anódica que soporta el FRM 

[19]. Sin embargo, el modelo ha sido criticado porque las tasas de disolución 

anódica predichas no son lo suficientemente altas para dar cuenta de las tasas 

observadas de propagación de grietas en algunos sistemas, incluidos los 

aceros inoxidables de latón y austeníticos [20]. 

A menudo, la parte electroquímica se considera en etapas discretas 

(disolución, pasivación, ruptura de la película, disolución, etc.) según lo 

sugerido por Vermilyea, pero la parte mecánica se resuelve suponiendo una 

tasa de tensión constante de la punta de la grieta basada en argumentos 

'continuos' de la mecánica de fracturas [12]. Aunque este enfoque es menos 

preciso que el modelo original de Vermilyea, es matemáticamente mucho más 

transparente y, por lo tanto, es compatible con Lu y Shoji [21]. También se 
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demostró [22] que, para el modelo Vermilyea, son necesarias profundidades 

de corrosión relativamente grandes en cada ciclo de ruptura de la película para 

obtener distribuciones de tensión plásticas realistas antes de la punta de la 

grieta. Esta profundidad también conduciría a aberturas de grietas mucho más 

anchas y superficies de fractura más fuertemente corroídas, que las 

observadas experimentalmente. Por lo tanto, se llegó a la conclusión de que 

el modelo FRM no es aplicable para SCC transgranular [22] y que el FRM se 

asoció principalmente con el agrietamiento por corrosión intergranular 

(IGSCC) [23]. Gutman criticó que el FRM no contiene ningún detalle específico 

de la corrosión intergranular [9]. Aunque Newman y Healey describen el FRM 

como "un intento relativamente maduro y exitoso para racionalizar la cinética 

del SCC", también señalan que no se aplica a todos los sistemas [12]. 

En los últimos años, Hall ha publicado algunos artículos breves que evalúan 

los modelos Shoji [24] y Ford-Andresen [25]. También ha propuesto su propio 

modelo con un factor de intensidad de tensión variable [26]. Las ideas de Hall 

fueron utilizadas por Vankeerberghen et al como base para modelar las tasas 

de propagación para el acero 316SS [27]. Los autores concluyeron que, 

aunque sus resultados son consistentes con los datos experimentales 

publicados, no prueban ni refutan la validez del mecanismo de FRM. Sin 

embargo, todavía consideran el modelo plausible y aplicable a los cálculos de 

ingeniería [27]. 

Gutman concluye en su artículo de 2007 [9] que “la evidencia experimental y 

los fundamentos teóricos sugieren que un solo mecanismo no puede explicar 

la gama completa de procesos de corrosión bajo esfuerzo, y crear nuevos 

mecanismos es un proceso sin fin de desarrollo y rechazo. Parece que la forma 

más realista hoy es subdividir el SCC en fenómenos significativos separados 

y estudiar estos fenómenos con la esperanza de utilizar los resultados para 

prevenir el agrietamiento por corrosión bajo esfuerzo". 
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2.1.2 Generalidades del modelo de clivaje inducido por película. 

El modelo de clivaje inducido por película (FICM) se desarrolló más 

recientemente que el FRM. Primero fue propuesto y descrito en detalle por 

Sieradzki y Newman en 1985 [28], aunque el término clivaje inducido por 

película no se menciona en artículo. El modelo se desarrolló por primera vez 

para explicar el agrietamiento transgranular y luego se usó para describir el 

agrietamiento intergranular en sistemas de aleación noble muy dúctil [29]. Se 

demostró que el SCC en α-latón en solución de amoníaco cuproso produce 

superficies de fractura discontinua, similar al clivaje [30]. El FICM intenta 

explicar el desarrollo de tales superficies de la siguiente manera: se forma una 

capa frágil de productos de corrosión como óxidos o cloruros sobre un material 

en un ambiente corrosivo. Si una grieta que se ha desarrollado en esta película 

frágil crece a una velocidad lo suficientemente alta, puede penetrar en el 

sustrato subyacente y provocar una fractura similar al clivaje.  

 

2.1.3 Generalidades del modelo de movilidad superficial. 

Una idea bastante diferente para un modelo de SCC fue presentada en 1987 

por Galvele [31]. El modelo supone que el ambiente corrosivo aumenta la 

movilidad de la superficie y que las grietas crecen debido al aumento de 

vacancias superficiales en la punta de la grieta o por la emisión de átomos 

desde el fondo de la grieta [31] como se ilustra en la figura 2.2.  
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Figura 2.2. Propagación de grieta por movilidad superficial en presencia de un contaminante 

iónico. 

 

2.2 Pruebas SSRT. 

La prueba de  tensión en deformación lenta  (SSRT) fue vista inicialmente 

como una prueba de detección efectiva de uso limitado para determinar los 

mecanismos del SCC. Varias de las primeras teorías del mecanismo de SCC 

involucraban el efecto del esfuerzo y la deformación en las películas 

protectoras en la punta de la grieta. Más tarde, se enfatizó la relación entre la 

ruptura y reparación de la película, la química de la punta de la grieta y la tasa 

de deformación de la punta de la grieta. Los estudios de fractura mecánica  

(FM por sus siglas en inglés) destacan las diferencias químicas que pueden 

surgir entre una punta de la grieta y la solución base, mientras que el SSRT 

proporciona una forma de abordar la tasa de deformación de la punta de la 

grieta y su efecto sobre las películas protectoras. El SCC se encuentra 

gobernado principalmente por la tasa de deformación y no por el esfuerzo. La 

aparición del SCC en aleaciones que pueden formar una película protectora 

para evitar o disminuir el agrietamiento depende de la capacidad de la película 

para resistir o reformarse después de los cambios en la química del medio y/o 
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por daño mecánico. Esto último puede provenir del deslizamiento que surge 

del esfuerzo aplicado y/o la concentración de esfuerzos en la punta de la grieta, 

fisuras, inclusiones, límites de grano o picadura. La capacidad de la prueba 

SSRT de no permitir la reparación de estas películas o causar su ruptura 

repetitiva lo hace útil para estudios de mecanismos porque puede realizarse a 

diferentes velocidades de deformación [32]. Algunos trabajos han demostró la 

necesidad de un rango crítico de velocidad de deformación para causar y 

mantener el SCC en algunos sistemas, demostrando que una grieta formada 

en una zona crítica se detenía si la velocidad de deformación se cambiaba a 

una velocidad más lenta fuera del rango, pero continuó propagándose si se 

devuelve [33]. Las pruebas SSRT han sido ampliamente usadas en probetas 

lisas, con muescas y pre-agrietadas para estudiar tanto la fragilización por 

hidrogeno (HE por sus siglas en inglés) como el papel del hidrógeno en el SCC 

para aceros de alta resistencia y muchos otros sistemas de aleaciones.  

Durante mucho tiempo se ha sabido que la adsorción, absorción y difusión de 

hidrógeno son necesarias para el agrietamiento que involucra hidrógeno y 

durante varias décadas se ha reconocido el papel importante y a menudo 

dominante del esfuerzo plástico dinámico. El esfuerzo plástico lento aumenta 

la entrada y el transporte de hidrógeno más allá de la punta de la grieta al crear 

dislocaciones móviles que pueden (a) interrumpir las películas protectoras de 

la superficie que inhiben la entrada de hidrógeno, (b) crear superficies nuevas 

de metal desnudo que mejoran la absorción de hidrógeno, (c) participar en el 

atrapamiento de hidrógeno y (d) complementar la difusión reticular mediante 

el transporte de hidrógeno [34]. 

Las pruebas SSRT se han utilizado para estudiar SCC en diversos ámbitos, 

tales como, tuberías de gas natural enterradas, energía nuclear y turbinas de 

baja presión. Más recientemente se ha aplicado con éxito para estudiar SCC 

en etanol de grado combustible [35]. Las pruebas SSRT, como cualquier 

prueba acelerada, tiene limitaciones, pero ha demostrado ser adecuado para 
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una amplia gama de estudios de SCC. Se utiliza mejor en combinación con 

pruebas electroquímicas, otras pruebas SCC y, por supuesto, datos de campo 

cuando estén disponibles. 

 

2.3 Oxidación interna. 

En 1993, Scott y Le Calvar realizaron investigaciones sobre el fenómeno de 

SCC en aleaciones de Ni y base-Ni y encontraron que "es difícil conciliar las 

ideas convencionales de ruptura de película/disolución anódica o fragilización 

por hidrógeno con la influencia del potencial de corrosión o la alta energía de 

activación" [36]. Esto los llevó a sugerir un mecanismo de oxidación interna 

controlada por difusión, como se asocia tradicionalmente con la corrosión a 

alta temperatura [37]. La oxidación interna significa que los elementos de 

aleación más activos se oxidan, mientras que el equilibrio (en el caso discutido, 

el Ni) permanece metálico. Scott y Le Calvar argumentan que dicho 

mecanismo es particularmente importante para las aleaciones base Ni en 

atmósferas con bajas presiones parciales de O ya que el equilibrio de Ni/NiO 

tiene un potencial más alto que los equilibrios respectivos de los elementos de 

aleación típicos. Sugirieron que la fragilidad en el límite de grano podría 

controlarse por  formación de burbujas de gas (CO/CO2), formación interna de 

óxido o formación de una capa de átomos de O en los límites de grano. Rebak 

y Szklarska-Smialowska criticaron que en la ecuación provista para el primer 

caso la velocidad de crecimiento de grieta es proporcional al factor de 

intensidad del esfuerzo en la punta de la grieta y la velocidad de crecimiento 

de grieta predicha es demasiado alta [38]. En los otros casos, Scott y Le Calvar 

asumen velocidades de difusión de oxígeno que no dependen del esfuerzo y, 

en consecuencia, obtienen velocidades de crecimiento de grieta 

independientes del esfuerzo. Las velocidades de crecimiento de grieta 

pronosticadas, si se supone que el O se difunde en el límite de grano sin oxidar 

todo el Cr a lo largo del límite de grano, están razonablemente de acuerdo con 
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las velocidades de crecimiento de grieta observadas experimentalmente en 

aleación 600 [36]. Thomas y Bruemmer encontraron óxidos a lo largo de los 

límites de grano a lo largo de la grieta en un estudio TEM que apoya el 

mecanismo de oxidación interna [39]. Debido al hecho de que el componente 

principal de una aleación debe ser menos activo que los principales elementos 

de aleación para permitir la oxidación interna en el sentido clásico, este 

mecanismo estaba asociado casi exclusivamente a la aleación 600. Aunque 

se han sugerido varios modelos, todavía no existe una solución unificada. 

McEvily y Le May publicaron en 1991 que es muy posible que no exista un 

mecanismo único para el HAC/SCC, pero que uno u otro podría ser más 

apropiado en una situación dada, o que de hecho se aplica una combinación 

de los mecanismos [40]. 

 

2.4 Esfuerzo residual en el SCC. 

En medios con cloruro a temperatura elevada, los esfuerzos residuales 

pequeños son suficientes para causar SCC en aceros inoxidables austeníticos 

[20] [41]. Este medio es bastante agresivo y el agrietamiento es probablemente 

causado por un mecanismo de tipo disolución anódica de ruptura de capa 

donde los esfuerzos dificultan la pasivación y conducen a la propagación de 

grietas. En medios de reactores de agua presurizada menos corrosivos, se 

creía que los aceros inoxidables austeníticos eran resistentes al SCC [42]. La 

razón por la cual el SCC a menudo conduce a fallas inesperadas y por lo tanto 

desastrosas es que las grietas crecen sutilmente durante períodos más largos 

de tiempo en entornos menos corrosivos. El trabajo en frío, es decir, la 

deformación plástica a baja temperatura, provoca desplazamiento, 

principalmente a lo largo de planos de deslizamiento, lo que resulta en la 

formación de bandas de deformación gemelas. También induce dislocaciones 

adicionales en el material y aumenta su dureza. Cuanto mayor es la densidad 

de las dislocaciones, más energía se necesita para moverlas o crear otras 
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nuevas; y por lo tanto, más duro es el material. Las dislocaciones acomodan 

los esfuerzos que no pueden almacenarse en la red cristalina a través de 

variaciones relativamente menores en las longitudes de unión. Este tipo de 

esfuerzo almacenado en la red y los defectos se conoce comúnmente como 

esfuerzo interno. Al igual que una carga aplicada externamente, puede causar 

agrietamiento por corrosión bajo tensión. Esta es la razón por la cual muchos 

estudios sobre acero inoxidable austenítico consideran muestras trabajadas 

en frío [43] [44] [45] [46] [47], que pueden ser susceptibles a las condiciones 

de medios de reactores de agua presurizada. 

Las dislocaciones introducidas por el trabajo en frío pueden eliminarse 

mediante tratamiento térmico y recristalización del material. Esto también 

puede suceder accidentalmente y sin control, por ejemplo, en la zona afectada 

por el calor durante la soldadura. Hay muchas publicaciones sobre estos 

materiales sensibilizados [48] [49] [50] [51] [52] La sensibilización provoca la 

formación de carburo de Cr y, por lo tanto, el agotamiento de Cr en los límites 

de grano. La disminución del contenido de Cr localmente aumenta la 

susceptibilidad a la corrosión general y conduce a una falla mucho más rápida, 

especialmente en entornos oxidantes.  

Cualquier forma de deformación a baja temperatura conduce a la formación 

de bandas de deslizamiento, dislocaciones e induce esfuerzos internos. Para 

caracterizar los efectos de la deformación en frío o el trabajo en frío, los aceros 

se laminan comúnmente para obtener una reducción uniforme del espesor. 

Los defectos creados dependen en gran medida de la dirección de laminación. 

Un acero descrito con un 20% de trabajo en frío fue laminado en frío al 80% 

de su espesor original. 

Se sabe que el trabajo en frío y los esfuerzos internos tienen un efecto en el 

comportamiento del SCC casi tanto como el propio SCC. Una serie de informes 

sobre este tema de principios del siglo XX se mencionan en un artículo de 

1921 sobre el mecanismo de falla de los metales causado por los esfuerzos 
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internos [53]. A aproximadamente 300 °C, se identificó trabajo en frío para 

aumentar las tasas de crecimiento de grietas y reducir el tiempo estimado de 

inicio de grietas para aceros inoxidables austeníticos en agua oxigenada, pero 

el potencial electroquímico en la superficie de estos aceros es 

considerablemente menor en condiciones de PWR hidrogenado. Como cae 

significativamente por debajo del potencial crítico para el inicio de SCC, los 

aceros inoxidables austeníticos se usan ampliamente en PWR [54]. Sin 

embargo, en la última década, se ha detectado un número limitado de casos 

de SCC intergranular en componentes de PWR franceses [55]. Además, dos 

publicaciones de Szklarska-Smialowska muestran que las muestras de acero 

inoxidable austenítico severamente trabajadas en frío son susceptibles a SCC 

en una prueba de tensión en deformación lenta (SSRT) [56] [57]. Raquet et al 

[54] también encontró una fuerte susceptibilidad a SCC en aceros inoxidables 

austeníticos con mucho trabajo en frío en agua primaria hidrogenada típica de 

PWR. La susceptibilidad al agrietamiento aumentó con el aumento del nivel de 

trabajo en frío y/o la localización de la deformación. Las cantidades de trabajo 

en frío aplicadas en el estudio fueron altas en comparación con los niveles de 

trabajo en frío que se encuentran comúnmente en los PWR. Sin embargo, los 

defectos cercanos a la superficie debido al rectificado o la deformación debidos 

a una fabricación inadecuada podrían conducir a niveles localmente altos de 

trabajo en frío en algunos componentes. También se demostró que la 

presencia de una triaxialidad significativa del esfuerzo promueve el 

agrietamiento. El inicio de la grieta se observó bajo carga estática y dinámica, 

pero en el caso estático no se produjo propagación. En condiciones de 

deformación dinámica (SSRT, carga cíclica), los aceros inoxidables 

austeníticos trabajados en frío mostraron susceptibilidad al SCC.  

Aunque se ha realizado mucha investigación sobre materiales trabajados en 

frío, los datos son difíciles de comparar debido a los diferentes métodos de 

preparación y prueba. La dirección de la deformación parece ser tan 
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importante como el mecanismo de tensión y sería deseable un estudio más 

sistemático con condiciones reproducibles. 

2.5 Uso de  bioetanol como combustible alternativo. 

Los biocombustibles son importantes debido a que pueden reemplazar a los 

combustibles derivados del petróleo, además de presentar una serie de 

beneficios ambientales y económicos. El bioetanol es, con mucho, el 

biocombustible más utilizado para el transporte en todo el mundo. La 

producción de bioetanol a partir de biomasa es una forma de reducir tanto el 

consumo de petróleo crudo como la contaminación ambiental. El uso de 

gasolina mezclada con bioetanol para uso como combustible automotriz puede 

reducir significativamente el uso de petróleo y reducir las emisiones de gases 

de efecto invernadero. El bioetanol puede ser producido a partir de diferentes 

tipos de materias primas. Estas se clasifican en tres categorías de materias 

primas agrícolas: azúcares simples, almidón y lignocelulosa. El bioetanol de 

caña de azúcar, producido en las condiciones adecuadas, es esencialmente 

un combustible limpio y tiene varias ventajas claras sobre combustibles  

derivados del petróleo para reducir las emisiones de gases de efecto 

invernadero y mejorar la calidad del aire. Las tecnologías para producir 

bioetanol a partir de recursos de biomasa celulósica como materiales 

forestales, residuos agrícolas y desechos urbanos están en desarrollo y aún 

no se han demostrado comercialmente. 

 

2.5.1. Uso de bioetanol a nivel mundial. 

Los biocombustibles están atrayendo un creciente interés en todo el mundo, y 

algunos gobiernos anunciaron compromisos con los programas de 

biocombustibles como una forma de reducir las emisiones de gases de efecto 

invernadero y la dependencia de los combustibles derivados del petróleo. 

Estados Unidos, Brasil y varios estados miembros de la UE tienen los 

programas más grandes que promueven biocombustibles en el mundo. El 
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reciente compromiso del gobierno de los Estados Unidos de triplicar la 

bioenergía en diez años ha dado un impulso a la búsqueda de biocombustibles 

viables [58] [59] [60] [61] [62] [63]. En América del Sur, Brasil continuó con 

políticas que exigen al menos 22% de bioetanol en combustibles para motores 

y alienta el uso de vehículos que usan bioetanol hidratado (96% bioetanol + 

4% agua) para reemplazar la gasolina [64]. Las condiciones futuras para un 

mercado internacional de biocombustibles en Europa serán decididas en gran 

medida por las políticas de la UE sobre energía renovable y su interacción con 

las políticas energéticas nacionales. Hasta ahora, la Comisión Europea ha 

indicado que la biomasa desempeñará un papel importante en el futuro [65].  

En Estados Unidos, el deseo de promover la producción y el uso de 

biocombustibles, particularmente el bioetanol producido a partir del maíz, 

comenzó a principios de la década de los 80´s, principalmente para revitalizar 

el sector agrícola en un momento de exceso de oferta de productos agrícolas 

[66]. El bioetanol se puede usar en mezclas de combustible conocidas como 

gasohol, como por ejemplo el E85 (mezcla de 85% bioetanol y 15% gasolina) 

en vehículos especialmente diseñados para su uso, aunque el E85 representa 

aproximadamente solo el 1% del consumo de bioetanol en los Estados Unidos 

[67]. Para promover el desarrollo del combustible mixto E85 y otros 

combustibles de transporte alternativos, el Congreso de los Estados Unidos 

ha promulgado varios requisitos e incentivos legislativos. A nivel nacional, la 

Ley de Política Energética de 2005 (EPAct 2005) ha sido uno de los pasos 

más importantes [68]. La legislación estableció un objetivo de 28.4 mil millones 

de litros de consumo de bioetanol para 2012 (Norma de combustibles 

renovables), que representa alrededor del 5% (en volumen) del consumo de 

gasolina proyectado para el año 2012 [69]. La ley también otorgó incentivos 

adicionales para el bioetanol celulósico, extendió el crédito de impuesto 

especial sobre el combustible de biodiesel hasta 2008 y autorizó un crédito de 

impuesto sobre la renta de $0.03 US por litro a los pequeños productores de 
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biodiesel [70]. Los precios de la gasolina aumentaron más de $0.79 US por 

litro en la primavera de 2007, se mantuvieron cerca de ese nivel durante la 

temporada de conducción de verano, y después de un breve retiro regresaron 

a principios de 2008. Sin embargo, el consumo de gasolina continuó por 

encima de los nueve millones de barriles por día, estableciendo un pico récord 

de verano de más de 9.7 millones de barriles por día durante 2007 [71]. Para 

ayudar a mejorar la economía de combustible de los vehículos y reducir la 

dependencia de las fuentes de petróleo extranjeras, el Congreso de los 

Estados Unidos y el presidente aprobaron la Ley de Independencia y 

Seguridad Energética de 2007 (EISA) el 18 de diciembre de 2007. El Congreso 

acordó aprobar nuevos estándares de economía de combustibles para 

vehículos. Estas normas requieren un promedio de consumo de 35 millas por 

galón para automóviles y camionetas para 2020. La legislación también 

requiere 34 mil millones de litros de biocombustibles (principalmente bioetanol) 

en 2008, aumentando constantemente a 57.5 mil millones de litros en 2012 y 

a 136 mil millones de litros en 2022. También por primera vez, la Ley de 

Energía de 2007 incluye el concepto de un estándar de combustible bajo en 

carbono (similar a California) que requiere que los combustibles renovables 

tengan al menos un 20% de reducción en la intensidad de carbono durante la 

vida útil de los combustibles [68]. 

 

2.5.2 Tendencias en el uso de bioetanol. 

La producción global de bioetanol aumentó de 17.25 mil millones de litros en 

2000 [63] a más de 46 mil millones de litros en 2007 [72]. La figura 2.3 muestra 

la producción mundial de bioetanol entre 2000 y 2007. La producción de 

bioetanol en 2007 representó alrededor del 4% de los 1300 mil millones de 

litros de gasolina consumidos a nivel mundial [72]. Estados Unidos, Brasil y 

varios estados miembros de la UE tienen los programas más grandes que 

promueven biocombustibles en el mundo. Las políticas nacionales de 
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biocombustibles tienden a variar según la materia prima disponible para la 

producción de combustible y las políticas agrícolas nacionales. Con todos los 

nuevos programas gubernamentales en América, Asia y Europa, la demanda 

global total de bioetanol de combustible podría superar los 125 mil millones de 

litros para 2020 [73]. Estados Unidos es el mayor productor mundial de 

combustible de bioetanol, representando casi el 47% de la producción mundial 

de bioetanol. Estados Unidos produjo 18.3 mil millones de litros de bioetanol 

en 2006 [72], frente a los 15 millones de litros en 2005 [74]. El EISA estableció 

un objetivo de consumo de 57 mil millones de litros de biocombustibles 

(principalmente bioetanol) para 2012. 

 

Figura 2.3. Producción global de etanol del 2000 al 2007. 

 

Brasil es el mayor exportador mundial de bioetanol y el segundo mayor 

productor después de Estados Unidos. Todo el bioetanol de Brasil se produce 

a partir de la caña de azúcar, la mayoría se utiliza en el país, sustituyendo el 

40% del consumo de gasolina brasileño y aproximadamente el 20% se exporta 
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a los Estados Unidos, la UE y otros mercados [75]. El 9 de marzo de 2007, 

Estados Unidos y Brasil firmaron un Memorando de Entendimiento (MOU) para 

avanzar en la cooperación en biocombustibles. Los dos países acordaron: (1) 

avanzar en la investigación y el desarrollo bilateralmente, (2) ayudar a construir 

industrias nacionales de biocombustibles en terceros países, y (3) trabajar 

multilateralmente para avanzar en el desarrollo global de biocombustibles [76]. 

Los sectores de bioetanol en muchos estados miembros de la UE han 

respondido a iniciativas políticas y han comenzado a crecer rápidamente. La 

producción de bioetanol de la UE aumentó un 71% en 2007, llegando a 2.9 

millones de litros. El consumo de bioetanol alcanzó los 2.44 millones de litros 

en 2007, un aumento del 58%. Las importaciones netas de bioetanol 

aumentaron a 0.16 mil millones de galones en 2007 [77]. La demanda 

potencial de bioetanol como combustible de transporte en los países de la UE, 

calculada sobre la base de la Directiva 2003/30 / CE, se estima en unos 12.6 

millones de litros en 2010 [78]. 

2.5.3 Bioetanol como combustible. 

Las mezclas de bioetanol y bioetanol/gasolina tienen una larga historia como 

combustibles alternativos. Ha sido utilizado en Alemania y Francia ya en 1894 

por la incipiente industria de motores de combustión interna [79]. Brasil ha 

utilizado el bioetanol como combustible desde 1925. El uso del bioetanol como 

combustible fue generalizado en Europa y los Estados Unidos hasta principios 

del siglo XX. Debido a que se hizo más costoso de producir que el combustible 

a base de petróleo, especialmente después de la Segunda Guerra Mundial, el 

potencial del bioetanol se ignoró en gran medida hasta la crisis del petróleo de 

la década de 1970 [80]. Desde la década de 1980, ha habido un mayor interés 

en el uso de bioetanol como combustible alternativo. Países como Brasil y 

Estados Unidos han promovido durante mucho tiempo la producción nacional 

de bioetanol. Además de la lógica energética, las mezclas de 

bioetanol/gasolina en los Estados Unidos se promovieron como una práctica 
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impulsada por el medio ambiente, inicialmente como un potenciador de octano 

para reemplazar el plomo. El bioetanol también tiene valor como oxigenante 

en la gasolina para reducir las emisiones contaminantes de los vehículos [81]. 

El bioetanol tiene un índice de octano más alto (108), límites de inflamabilidad 

más amplios, velocidades de llama más altas y calores de vaporización más 

altos. Estas propiedades permiten una relación de compresión más alta y un 

tiempo de combustión más corto, lo que conduce a ventajas teóricas de 

eficiencia sobre la gasolina en un motor de combustión interna [63]. El número 

de octano es una medida de la calidad de la gasolina para prevenir la ignición 

temprana, lo que conduce al golpeteo del cilindro. Los combustibles con mayor 

número de octanos son los preferidos en los motores de combustión interna 

de encendido por chispa. Un combustible oxigenado como el bioetanol 

proporciona un valor antidetonante razonable.  

Las desventajas del bioetanol incluyen su menor densidad de energía que la 

gasolina (el bioetanol tiene el 66% de la energía que tiene la gasolina), su 

corrosividad, baja luminosidad de la llama, menor presión de vapor (lo que 

dificulta el arranque en frío), afinidad con el agua, toxicidad para ecosistemas 

[82], aumento de las emisiones de escape de acetaldehído y aumento de la 

presión de vapor (y las emisiones de evaporación) cuando se mezcla con 

gasolina. 

El bioetanol se puede utilizar en varias aplicaciones como combustible. Se 

puede usar directamente como combustible o se puede mezclar con gasolina. 

El bioetanol se puede mezclar con la gasolina que está sustituyendo y se 

puede quemar en motores de combustión tradicionales sin prácticamente 

modificaciones. El bioetanol se mezcla más comúnmente con gasolina en 

concentraciones de 10% de bioetanol con 90% de gasolina, conocido como 

E10 y apodado ‘‘gasohol”. 
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En Brasil, el combustible de bioetanol se usa puro o mezclado con gasolina en 

una mezcla llamada gasohol (24% de bioetanol y 76% de gasolina) [59]. El 

bioetanol se puede usar como una mezcla de 5% con gasolina bajo el estándar 

de calidad de la unión europea “EN 228”. Esta mezcla no requiere modificación 

del motor y está cubierta por las garantías del vehículo. Con modificación en 

el motor, el bioetanol puede usarse a niveles más altos, por ejemplo, E85 (85% 

de bioetanol) [83]. 

El bioetanol es un combustible oxigenante que contiene 35% de oxígeno, lo 

que reduce las emisiones de partículas y óxidos de nitrógeno (NOx) de la 

combustión. El uso de combustible mezclado con bioetanol para automóviles 

puede reducir significativamente el uso de petróleo y disminuir las emisiones 

de gases de efecto invernadero [84]. Agregar bioetanol a la gasolina aumenta 

el contenido de oxígeno del combustible, mejora la combustión de la gasolina 

y reduce las emisiones de escape normalmente atribuidas a la combustión 

imperfecta en vehículos automotores, como el CO y los hidrocarburos no 

quemados [85].
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Capítulo 3 Desarrollo experimental. 

 

Con la finalidad de analizar la susceptibilidad al SCC en etanol del  acero 

microaleado API X-70 con diferentes tratamientos térmicos, se realizaron 

pruebas de caracterización, pruebas electroquímicas y pruebas SSRT. 

El acero bajo estudio es un acero microaleado diseñado para uso en tuberías 

de transporte de hidrocarburos, con un proceso de fabricación de colada 

continua y posterior laminado en caliente el cual consiste en controlar la 

temperatura y la deformación durante su procesamiento, conocido como 

proceso de laminación controlada, con un enfriamiento dentro del horno hasta 

temperatura ambiente, también de manera controlada. En este proceso se 

precalientan los planchones a 1250ºC, seguido de una laminación de varios 

pasos hasta un porcentaje de deformación del 70%, con una temperatura final 

de alrededor de 880ºC. Posteriormente por debajo de esta temperatura, se 

deforma hasta obtener el espesor de norma para la pared del tubo donde se 

refina el grano por medio de una completa recristalización, este proceso se 

termina alrededor de los 700ºC, y desde esta temperatura se enfría en horno 

hasta temperatura ambiente. 

Con la finalidad de caracterizar el acero a estudiar se realizó la caracterización 

química por medio de un ensayo de espectroscopía de chispa. A continuación 

se presentan los resultados obtenidos para el acero API X-70 

Tabla 3.1. Composición química del acero API X-70 en porcentaje en peso. 
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3.1 Probetas para ensayos. 

 

Las probetas para ensayos fueron maquinadas a partir de una sección de 

tubería de acero API X-70 para uso en transporte de hidrocarburos (figura 

3.1a), de la cual se cortó una sección longitudinal con respecto al sentido de 

laminación (3.1b y 3.1c).  

 

Figura 3.1 a) Sección de tubería, b) y c) muestras cortadas en sentido longitudinal. 

 

Se cortaron secciones acorde a las cantidades requeridas para las pruebas que 

serían realizadas en el trabajo de doctorado. Para las pruebas de tensión se cortaron 

12 muestras del material en sentido longitudinal con respecto al sentido de laminación 

(figura 3.2).  
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Figura 3.2. Esquema de la sección de tubo usada en las probetas de tensión. 

Para la metalografía del acero se cortaron 6 secciones de 2x2x1 cm, para los 

ensayos SSRT se cortaron 22 piezas en sentido longitudinal de laminación 

(figura 3.2), para las pruebas de polarización se cortaron 6 secciones de 1x1x1 

cm y para los ensayos de fluorescencia de rayos X se cortaron 6 piezas. 

Los cortes fueron realizados en una sierra cinta (figura 3.3) para 

posteriormente mandarlos a maquinar a las especificaciones requeridas según 

norma (según sea requerido). 

 

Figura 3.3. Sierra cinta. 

Las probetas para ensayos de tensión fueron maquinadas según la norma 

ASTM E 8M-04 especificación sub-size (las dimensiones se muestran en la 

figura 3.4) [86]. Por otra parte, las probetas para ensayos SSRT fueron 

maquinadas según las dimensiones especificadas en la figura 3.5. 
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Figura 3.4. Dimensiones de la probeta para ensayos de tensión. 

 

Figura 3.5 Dimensiones de la probeta para ensayos SSRT. 

Las probetas usadas en los ensayos de polarización potenciodinámica fueron 

fabricadas con 6 piezas del acero, con las dimensiones especificadas 

anteriormente, a las cuales se les realizó los tratamientos térmicos 

correspondientes. Posteriormente se soldó un tramo de cable de cobre a uno 

de los extremos. Una vez que se tuvieron las 6 piezas de acero soldadas al 

cable se encapsularon en resina epoxica y se pulió la parte inferior para dejar 

expuesta un área de 1cm x 1cm al medio (figura 3.6) 

 

Figura 3.6. Probeta para ensayos de polarización potenciodinámica. 
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3.2 Tratamientos térmicos. 

 

Con la finalidad modificar las propiedades mecánicas del acero API X-70 bajo 

estudio, se realizaron 2 diferentes tipos de tratamientos térmicos, envejecido 

en dos diferentes condiciones y temple y revenido en tres diferentes 

condiciones. Los tratamientos térmicos fueron hechos en una mufla, la cual se 

muestra en la figura 3.7. 

 

Figura 3.7. Mufla usada en los tratamientos térmicos. 

El envejecido se realizó a 600°C en dos tiempos diferentes, las cuales fueron 

30 minutos y 1 hora (figura 3.8), estas condiciones fueron escogidas debido al 

trabajo previo realizado en maestría, donde se observó que a mayores tiempos 

de envejecido a esta misma temperatura el esfuerzo máximo (UTS) tiende a 

disminuir por un probable crecimiento y aglomeración de precipitados. 
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Figura 3.8. Esquema de temperatura Vs tiempo usado en el tratamiento térmico de envejecido. 

El temple se realizó a tres diferentes condiciones de temperatura, las cuales 

fueron 730°C, 795°C y 860°C y enfriado en aceite, con un posterior revenido 

a 300°C durante una hora (figura 3.9). Las temperaturas de revenido fueron 

seleccionadas mediante el cálculo de temperaturas críticas [87]. 

 

Figura 3.9. Esquema de temperatura vs tiempo usado en el tratamiento de temple y revenido. 

Las temperaturas usadas para los tratamientos de temple fueron determinadas 

por medio de la siguiente ecuación planteada por J. Trzaska y L.A. Dobrzanski 

[87]: 

𝐴𝑐1 = 739.3 − 22.8𝐶 − 6.8𝑀𝑛 + 18.2𝑆𝑖 + 11.7𝐶𝑟 − 15𝑁𝑖 − 6.4𝑀𝑜 − 5𝑉 − 28𝐶𝑢 

𝐴𝑐3 = 937.3 − 224.5𝐶5 − 17𝑀𝑛 + 34𝑆𝑖 − 14𝑁𝑖 + 21.6𝑀𝑜 + 41.8𝑉 − 20𝐶𝑢 
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En donde se determinó la temperatura Ac1 = 723°C y Ac3 = 865°C, con lo cual 

se tomaron tres temperaturas que se encontraran dentro de ese rango (730°C, 

795°C y 860°C) con la finalidad de estar dentro de la temperatura de 

transformación de fase del acero en estudio. 

Una vez realizado el tratamiento térmico se lijó la superficie de las probetas 

para ensayos SSRT con la finalidad de dejar totalmente expuesto el acero al 

medio corrosivo. 

 

3.3 Metalografía. 

 

Con la finalidad de caracterizar la microestructura del acero tanto de llegada 

como con tratamiento térmico se llevó a cabo un análisis metalográfico, para 

ello se pulieron muestras de 1cm x 1cm x 0.6cm tomadas de los hombros de 

las probetas de tensión después de realizar las pruebas, una vez que se 

tuvieron las piezas se pulieron hasta terminado espejo (figura 3.10) de la 

siguiente manera: 

1. El acero se lijó progresivamente con lijas de granulometría 80, 180, 280, 

400, 600, 800 y 1000. 

2. Posteriormente se pulió en paño fino con la alúmina de 0.5µm, y agua, 

hasta obtener una superficie con acabado espejo. 

3. Finalmente se terminó con un ataque a la superficie preparada, con Nital 

al 3%, por un tiempo aproximado de 20 segundos. 
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Figura 3.10. Pieza pulida a espejo para análisis metalográfico. 

 

 

3.4 Ensayo de tensión. 

Las pruebas de tensión fueron realizadas en una máquina de tensión marca  

physical test solutions que se muestra en la figura 3.11. 

 

Figura 3.11. Máquina de tensión empleada en los ensayos de tensión. 

Los ensayos fueron realizados a una velocidad de desplazamiento de cabezal 

de 1mm/min como se puede apreciar en la figura 3.12. 
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Figura 3.12. Parámetros usados durante la prueba. 

 

Las probetas fueron montadas en las mordazas sin medio corrosivo (Figura 

3.13). Se realizaron dos pruebas para cada tratamiento y dos para el acero de 

llegada. La velocidad de deformación fue de 1 mm/min. 

 

Figura 3.13. a) Probeta para ensayos de tensión b) arreglo de la probeta en las mordazas, c) 

y d) probeta fracturada después de la prueba. 
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3.4.1 Fractografía de ensayo de tensión. 

 

Se realizaron análisis de fractografía a las muestras ensayadas de tensión, 

con la finalidad de determinar el comportamiento del acero con los diferentes 

tratamientos térmicos. Para esto se cortaron las puntas de las probetas 

fracturadas a 1 cm de la fractura (figura 3.14) y se analizaron en el equipo 

FESEM (Field Emission scanning electron microscope). 

 

Figura 3.14. Zona de corte de la probeta fracturada. 

 

3.5 Ensayo de dilatometría. 

Durante el doctorado de realizó una estancia de investigación en el tecnológico 

de Morelia, en el cual se realizaron pruebas de dilatometría al acero para 

conocer su comportamiento ante los tratamientos térmicos. Para esto se 

maquinaron 6 probetas cilíndricas (las medidas se especifican en la figura 

3.15). 



 

49 
 

 

Figura 3.15. Probeta para ensayos de dilatometría. 

Las probetas fueron pulidas hasta acabado espejo en las dos caras superior e 

inferior, para disminuir el error por rugosidad en la prueba (figura 3.16). 

 

Figura 3.16. Probeta pulida para ensayo de dilatometría. 

Los parámetros del ensayo fueron: para el envejecido se tomó 200°C durante 

5 horas, 400°C durante 5 horas, 600°C durante 5 horas y para el temple fueron 

0-1150°C con una velocidad de calentamiento de 25°C/min, 0-1150°C con una 

velocidad de calentamiento de 35°C/min y 0-1150°C con una velocidad de 

calentamiento de 45°C/min. Los ensayos fueron realizados en ambiente inerte 

mediante la adición de argón grado industrial dentro de la cámara de 

calentamiento del dilatómetro. 

Las pruebas fueron realizadas en un dilatómetro marca Linseis modelo L75 

Platinum series como se puede apreciar en la figura 3.17. 
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Figura 3.17. Dilatómetro Linseis L75. 

 

3.6 Ensayo de polarización potenciodinámica. 

Se realizaron curvas de polarización potenciodinámica, las cuales consistieron 

en pruebas a 60 mV/min en el acero de llegada en etanol con diferentes 

concentraciones de H2O y NaCl (1% H2O 10 mg/l NaCl, 1% H2O 32 mg/l NaCl, 

3% H2O 10 mg/l NaCl, 3% H2O 32 mg/l NaCl, 5% H2O 10 mg/l NaCl, 5% H2O 

32 mg/l NaCl), prueba a 60 mV/min en el acero de llegada en gasohol E-50, 

pruebas a 6 mV/min en el acero de llegada en etanol con diferentes 

concentraciones de H2O y NaCl (tabla 3.2), pruebas a 6 mV/min en el acero 

con dos tratamientos de envejecido (30 minutos y 1 hora) en etanol con 1% 

H2O 10 mg/l NaCl y pruebas a 60 mV/min en el acero con 5 tratamientos 

térmicos (dos envejecidos a 30 minutos y 1 hora, 3 temples a 730°C, 795°C y 
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860°C con revenido a 300°C por 1 hora) en dos medios (etanol con 1% H2O 

10 mg/l NaCl y gasohol E-50). 

Tabla 3.2 Diferentes concentraciones de H2O y NaCl en etanol. 

Medio H2O (%) NaCl (mg/l) 

Etanol 1 1 10 

Etanol 2 1 32 

Etanol 3 3 10 

Etanol 4 3 32 

Etanol 5 5 10 

Etanol 6 5 32 

 

Para los ensayos se montó una celda electroquímica (Figura 3.18), la cual  

consta del medio corrosivo, en este caso etanol (con diferentes 

concentraciones de H2O y NaCl) y gasohol E-50, un electrodo de referencia de 

calomel, un electrodo auxiliar de grafito y el electrodo de trabajo fabricado con 

el acero X-70 encapsulado en resina epoxica. Los parámetros de las pruebas 

(figura 3.19) fueron: rango de potencial de -1000 a 1000 mV con una velocidad 

de barrido de 60 mV/min y 6 mV/min. 

 

 

Figura 3.18. a) Arreglo para prueba electroquímica, b) celda electroquímica. 
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Figura 3.19. Parámetros de la prueba electroquímica. 

El quipo usado en los ensayos de polarización fue un potenciostato GillAC de 

la marca ACM Instruments. 

3.7 Ensayos a deformación lenta (SSRT). 

 

Los ensayos SSRT (slow strain rate test) fueron realizados en diferentes 

condiciones con una velocidad de desplazamiento de 1.36x10-6, las cuales se 

enumeran a continuación: en el acero de llegada en etanol (figura 3.20) con 

diferentes concentraciones de H2O y NaCl (tabla 3.2) y en gasohol E-50, en el 

acero con 5 tratamientos térmicos (dos envejecidos a 30 minutos y 1 hora, 3 

temples a 730°C, 795°C y 860°C con revenido a 300°C por 1 hora) en dos 

medios (etanol con 1% H2O 32 mg/l NaCl y gasohol E-50), y una prueba al aire 

como medio de comparación. 
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Figura 3.20. Etanol de maíz usado en las pruebas SSRT. 

En la tabla 3.2 se presentan las cantidades de los aditivos usados en la 

preparación del etanol, donde permanecieron constantes los valores 

correspondientes al metanol y al ácido acético. Con la finalidad de determinar 

si el aumento en el contenido de H2O y de NaCl aumenta la severidad del SCC 

se variaron las cantidades de estos, en el caso del H2O del 1% al 5% en 

porcentaje de volumen y para el NaCl de 10 mg/l a 32 mg/l. 

Tabla 3.3. Cantidades de aditivos usados en el etanol. 

Etanol Agua Metanol Cloruros Ácido acético 

921 ml 10 ml 5 ml 0.01 g NaCl 0.007 g 

921 ml 10 ml 5 ml 0.032 g NaCl 0.007 g 

921 ml 30 ml 5 ml 0.01 g NaCl 0.007 g 

921 ml 30 ml 5 ml 0.032 g NaCl 0.007 g 

921 ml 50 ml 5 ml 0.01 g NaCl 0.007 g 

921 ml 50 ml 5 ml 0.032 g NaCl 0.007 g 

 

En la tabla 3.3 se presentan las cantidades usadas de gasolina y etanol 

carburante para la preparación del gasohol E-50.  
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Tabla 3.4. Porcentajes usados en el Gasohol para pruebas. 

Gasohol SFGE Gasolina (92 octanos) 

E-50 500 ml 500 ml 

 

Las probetas SSRT fueron montadas dentro de una celda para la contención 

del medio corrosivo, la cual está fabricada en Nylamid y se presenta en la 

figura 3.21. 

 

Figura. 3.21. (a) Celda armada que consta de dos tapas y un contenedor circular. (b) Vista 

inferior de la celda. (c) Vista superior de la celda. 

 

La probeta (Figura 3.22 a) se montó dentro de la celda y se selló con silicón 

para evitar fugas del medio (Figura 3.22 b) para después colocar las mordazas 

(Figura 3.22 c) las cuales se sujetarían a la máquina de tensión (Figura 3.22 

d). 
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Figura 3.22. a) Probeta de tensión usada para las pruebas SSRT. b) Celda armada con la 

probeta. c) Mordazas colocadas. d) Arreglo final. 

 

Una vez armada la celda con las mordazas se montó en la máquina de tensión 

(Figura 3.22 d)). Posteriormente se llenó la celda con el etanol o gasohol 

correspondiente y se calibró a 5 volts por medio de un multímetro digital, 

debido a que ese voltaje corresponde a una velocidad de desplazamiento de 

la máquina de 1.36x10-6 s-1, velocidad de deformación tomada de norma ASTM 

G 129-00 para  las pruebas SSRT [88]. 

 

En total se realizaron 12 pruebas, una prueba sin gasohol y sin tratamiento 

térmico como blanco, 5 pruebas en gasohol E-10 y 5 pruebas en el gasohol E-

85, con tratamientos de 4, 6, 8 y 12 horas, así como sin tratamiento, 

correspondientes para ambos medios. 

 

3.7.1 Fractografía de ensayo SSRT.  

 

Para realizar la fractografía de las probetas sometidas a la prueba SSRT, se 

cortaron las puntas de las probetas (figura 3.23) a un largo de 7mm, esto para 

montarlas en el microscopio electrónico de barrido (SEM), antes de ser 



 

56 
 

observadas las puntas se pasaron por un limpiador ultrasónico para quitar la 

mayor parte de la suciedad de la superficie fracturada y que se pueda obtener 

una imagen clara de éstas. Se tomaron varias imágenes de las fracturas a 

diferentes aumentos que van desde 30X hasta 1000X, y se eligieron sólo las 

de mejor calidad y más representativas. 

 

Figura 3.23. Probeta fracturada después del ensayo SSRT. 

3.8 Fluorescencia de rayos X. 

 

Se realizaron ensayos de fluorescencia de rayos X al acero, para lo cual se 

colocaron piezas dentro de contenedores con etanol en diferentes 

concentraciones de H2O y NaCl  (tabla 3.2) y se dejaron por un periodo de 15 

días  para permitir la formación del óxido (figura 3.24). Una vez obtenido el 

óxido para cada condición se procedió a analizarlo en  un espectrómetro de 

fluorescencia de rayos X por longitud de onda dispersiva, marca BRUKER, 

modelo S8 TIGER de 1KW. 

 

Figura 3.24. Muestra de óxido para fluorescencia de rayos X.
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Capítulo 4.  Resultados y discusión. 

En el presente capítulo se discuten los resultados obtenidos en el proyecto de 

doctorado, concernientes al comportamiento de un acero microaleado X-70 

empleado en la fabricación de tuberías con diferentes tratamientos térmicos 

ante el agrietamiento por corrosión bajo tensión (SCC “stress corrosión 

cracking) en medios etanólicos de maíz, así como el comportamiento 

mecánico y electroquímico. 

Los tratamientos térmicos se realizaron con la finalidad de aumentar las 

propiedades mecánicas del acero estudiado, sin disminuir la resistencia del 

mismo al fenómeno de SCC en etanol de maíz. 

4.1 Resultados de metalografía. 

 

En la figura 4.1 se muestran las piezas pulidas a espejo que fueron usadas 

para la metalografía del acero API X-70 con diferentes condiciones de 

tratamiento térmico. 

 

Figura 4.1. Muestras pulidas para metalografía. a) Temple a 730°C, b) temple a 795°C, c) 

temple a 860°C, d) envejecido de 30 minutos y e) envejecido de 1 hora. 
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4.1.1 Metalografía del acero de llegada. 

 

La figura 4.2 muestra la microestructura en sentido longitudinal del acero de 

llegada, donde se aprecia una matriz de ferrita acicular con presencia de fases 

secundarias de bainita superior [89], con granos alargados debido a la 

laminación controlada del acero API de bajo carbono. Esto es consistente con 

reportes anteriores [90] [91] en donde metalografias del acero API. X-70 para 

uso en tuberias de transporte de hidrocarburos, muestran microestructuras de 

tipo bainiticas, debido al proceso de fabricacion de laminado en caliente. 

 

 

Figura 4.2. Micrografías del acero API X-70 en condición de llegada con aumentos de, a) 

2000x, b) 4000x y c) 10000x. 
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El tamaño de grano se determinó mediante el procedimiento de intercepción 

lineal, correspondiente a la norma ASTM E-112, medida sobre diagonales 

trazadas en micrografías obtenidas a 4000x (Figura 4.2 b) (procedimiento de 

intercepción lineal de la norma ASTM E-112) [92], obteniéndose de este modo 

un tamaño de grano bainítico medio de 2.8μm. 

4.1.2 Metalografía del acero con tratamiento de envejecido de 30 minutos. 
 

La figura 4.3 muestra la micrografía correspondiente al acero con tratamiento 

térmico de envejecido de 30 minutos, donde se observa la misma morfología 

que el acero de llegada, siendo esta una matriz de ferrita acicular con 

presencia de fases secundarias de bainita superior [89], con granos alargados. 

Se determinó de igual manera el tamaño de grano por la misma metodología 

(procedimiento de intercepción lineal de la norma ASTM E-112) lo que arrojó 

un tamaño medio de grano de 3.5 μm [92]. 

 

Figura 4.3 Micrografía del acero X-70 con envejecido de 30 minutos. 

 

4.1.3 Metalografía del acero con tratamiento de envejecido de 1 hora. 

 

En la figura 4.4 se presenta la micrografía correspondiente al acero X-70 con 

1 hora de tratamiento térmico, en donde de igual manera que en el tratamiento 

de envejecido de 30 minutos, no se observa un cambio aparente en la 
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morfología microestructural, permaneciendo como una matriz de ferrita 

acicular con presencia de fases secundarias de bainita superior [89], con 

granos alargados. Esto concuerda con el tipo de tratamiento térmico, que se 

encuentra diseñado para mejorar las propiedades mecánicas sin modificar la 

estructura cristalina mediante la modificación de la morfología y cantidad de 

precipitados presentes en la matriz. Se calculó el tamaño de grano por la 

misma metodología (procedimiento de intercepción lineal de la norma ASTM 

E-112) lo que arrojó un tamaño medio de grano de 4.8 μm [92]. 

 

Figura 4.4 Micrografía del acero X-70 con envejecido de 1 hora. 

 

4.1.4 Metalografía del acero con tratamiento de temple y revenido a 730°C. 

 

Se presenta la micrografía de la condición de temple a 730°C enfriado en 

aceite y revenido a 300°C por 30 minutos en la figura 4.5, donde se aprecia 

que no existió un cambio significativo en la morfología del grano con respecto 

al de llegada, aunque se aprecia un aumento en el tamaño del grano. El 

tamaño medio calculado para el grano bainítico en esta condición fue de 5.2µm 

[92] (procedimiento de intercepción lineal de la norma ASTM E-112). Es sabido 

que al aumentar el tamaño de grano tiende a disminuir la resistencia del 

material (disminución en el esfuerzo último a la tensión (UTS)) ya que se 
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disminuye la cantidad de fronteras de grano y por lo tanto disminuye la 

cantidad de obstáculos para el deslizamiento de dislocaciones [93]. 

 

Figura 4.5 Micrografía del acero X-70 con tratamiento de temple en aceite a 730°C y 

revenido a 300°C por 30 minutos. 

 

4.1.5 Metalografía del acero con tratamiento de temple y revenido a 795°C. 
 

La micrografía correspondiente a la condición del acero X-70 con tratamiento 

térmico de temple en aceite a 795°C y revenido a 300°C durante 30 minutos 

se presenta en la figura 4.6, donde se aprecia la misma morfología recurrente 

de matriz ferritica acicular con presencia de fases secundarias de bainita 

superior [89]. El grano cambió de ser alargado a presentar una forma más 

equiaxiada, y de igual manera que el tratamiento de temple y revenido 

presentado en la sección 4.1.4, se observa un ligero aumento en el tamaño de 

grano con respecto a la condición de llegada, siendo este de 4.5µm [92] 

(procedimiento de intercepción lineal de la norma ASTM E-112), aunque 

ligeramente menor que el del tratamiento a 730 °C, lo que conlleva a presentar 

menor resistencia (UTS) que el acero de llegada pero ligeramente mayor que 

el acero con tratamiento de 730°C.  
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Figura 4.6 Micrografía del acero X-70 con tratamiento de temple en aceite a 795°C y revenido 

a 300°C por 30 minutos. 

 

4.1.6 Metalografía del acero con tratamiento de temple y revenido a 860°C. 

 

La condición de tratamiento térmico de temple en aceite a 860°C y revenido a 

300°C durante 30 minutos (figura 4.7) presentó ligeros cambios en la 

morfología del grano, siendo estos de forma menos alargada (más 

equiaxiales), aunque permanece como matriz ferritica acicular con fases 

secundarias bainíticas. Se observa un ligero aumento en el tamaño de grano, 

siendo este de 4.8µm [92] (procedimiento de intercepción lineal de la norma 

ASTM E-112), lo que conllevaría a presentar una disminución en el esfuerzo 

ultimo a la tensión (UTS) del material con respecto al acero de llegada. 
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Figura 4.7 Micrografía del acero X-70 con tratamiento de temple en aceite a 860°C y 

revenido a 300°C por 30 minutos. 

4.2 Resultados de ensayos de tensión. 

 

Para determinar los valores de las propiedades mecánicas del acero API X-70 

se utilizaron las siguientes ecuaciones: 

𝜎 =
𝐹

𝐴0
                                                                              𝐸𝑐𝑢𝑎𝑐𝑖ó𝑛 4.1 

𝜀 =
𝛥𝑙

𝑙0
                                                                                 𝐸𝑐𝑢𝑎𝑐𝑖ó𝑛 4.2 

𝐸 =
𝜎

𝜀
                                                                                    𝐸𝑐𝑢𝑎𝑐𝑖ó𝑛 4.3 

En la figura 4.8 se muestra la máquina de tensión con la probeta montada, así 

como una de las probetas después del ensayo de tensión. 
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Figura 4.8 a) Maquina de tensión, b) Probeta de tensión montada, c) Vista frontal de la 

probeta fracturada, d) Vista lateral de la probeta fracturada. 

 

En la tabla 4.1 se presentan los resultados de las pruebas de tensión 

correspondientes al acero API X-70 de llegada, así como con los diferentes 

tratamientos térmicos (Envejecido 30 minutos y 1 hora, y temple y revenido a 

730°C, 795°C, 860°C). Se puede observar que en las condiciones de 

envejecido se presentó un aumento en la resistencia del acero y en su 

porcentaje de elongación. El valor más elevado en el UTS (esfuerzo último a 

la tensión) se presentó en la condición de tratamiento de envejecido a 600°C 

durante una hora, siendo este de 654 MPa (94 Ksi). En cuanto a los 

tratamientos de temple y revenido se observó una disminución en la 

resistencia con respecto al acero de llegada, siendo los tratamientos de 

730°C y 860°C los que presentaron el menor valor (ambos con un UTS de 

500MPa) Con respecto al límite elástico la condición con el esfuerzo de 

fluencia mayor fue de igual manera la de envejecido a 600°C durante una 

hora, con un valor de 600 MPa (87Ksi). Los tratamientos también tuvieron el 

efecto de aumentar el porcentaje de elongación del acero, contrario a lo 

esperado en un tratamiento térmico en acero, el cual tiende a hacerse más 

duro, por ende disminuir su elongación. En la figura 4.9 se presenta una 

comparación entre los valores de elongación para los diferentes tratamientos 
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térmicos aplicados al acero en estudio. El valor más alto de elongación que 

se obtuvo fue de 26%, correspondiente a los tratamientos de temple y 

revenido a 730°C y 860°C.  

Tabla 4.1 Resumen de las propiedades mecánicas del acero API X-70 con diferentes 

tratamientos mecánicos. 

Acero X-70 

 σy MPa (Ksi) UTS MPa (Ksi) σs MPa ε (%) 

De llegada 541 (78) 573 (83) 257 16 

Env. 30 min. 543 (78) 595 (86) 215 21 
Env. 1h 600 (87) 654 (94) 247 22 
T.T. 730 370 (53) 500 (72) 200 26 
T.T. 795 403 (58) 516 (74) 102 25 
T.T. 860 370 (53) 500 (72) 200 26 

 

Figura 4.9 Comparación entre los limites elásticos de los diferentes tratamientos térmico. 

El aumento en el límite elástico se encuentra relacionado con la relajación de 

esfuerzos, producto del revenido en el caso del temple y al envejecido en el 

caso de los otros dos tratamientos, ya que el envejecido es teóricamente 

igual a un revenido [94], con la diferencia de que este está dirigido a 

incrementar o modificar la morfología de los precipitados en la matriz del 

acero. Los tratamientos de envejecido no tuvieron cambios en su morfología 

microestructural, como se puede observar en el capítulo 4.1, y su aumento 
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de UTS, así como el aumento en su límite elástico, corresponden a un típico 

comportamiento de envejecido [95]. 

En la figura 4.10 se puede observar la comparativa entre los tratamientos de 

envejecido a 30 minutos y una hora contra el acero de llegada, donde se 

puede observar el aumento del esfuerzo así como el aumento de la 

deformación, lo cual se encuentra asociado a un aumento en la cantidad de 

los precipitados, así como también podría tener contribución por una mejor 

distribución de los precipitados previamente presentes, puesto que el 

tratamiento térmico también tiene la propiedad de causar movimiento de los 

precipitados, así como también un cambio en su morfología y tamaño, los 

cuales también podrían tener contribución con el aumento en la resistencia 

mecánica de este acero [96].
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Figura 4.10 Diagrama esfuerzo-deformación correspondiente a los tratamientos térmicos de 

envejecido a 30 minutos y una hora en comparación con el de llegada. 

En la figura 4.11 se presenta la comparativa entre los tratamientos de temple 

y revenido y el acero de llegada. Se aprecia claramente la disminución de la 

resistencia mecánica del acero, producto del tratamiento térmico, y también se 
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observa el aumento en la elongación de los tres tratamientos térmico (temple 

a 730°C, 796°C y 860°C todos con un revenido a 300°C durante 1 hora) 

 

Figura 4.11 Diagrama esfuerzo-deformación correspondiente a los tratamientos de temple y 

revenido. 

En la figura 4.12 y 4.13 podemos ver una comparativa del comportamiento del 

esfuerzo de fluencia y el esfuerzo ultimo a la tensión (UTS) con respecto al 

tratamiento térmico, donde se puede observar el comportamiento descrito 

anteriormente. Es muy claro que en ambos casos (esfuerzo de fluencia y UTS) 

se muestra una tendencia de aumento de resistencia para los dos tratamientos 

térmicos de envejecido, incrementando conforme se aumenta el tiempo de 

tratamiento, siendo el tratamiento de envejecido a 1h el mejor, y por otro lado 

disminuye drásticamente la resistencia para los tratamientos de temple y 

revenido en todas las condiciones de temperatura. 
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Figura 4.12 Comparativa de los esfuerzos de fluencia entre los diferentes tratamientos 

térmicos y el acero de llegada. 

 

Figura 4.13 Comparativa del esfuerzo ultimo entre los diferentes tratamientos térmicos y el 

acero de llegada. 

 

En la tabla 4.2 y la figura 4.14 se presenta la reducción de área 

correspondiente a los diferentes tratamientos térmicos, donde se observa una 

muy clara tenencia a presentar un comportamiento de tipo dúctil, característico 

de un porcentaje grande de reducción, el cual concuerda con los resultados 
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de elongación presentados anteriormente en esta sección. Todos los casos se 

encontraron entre el 84% y el 88% de reducción de área, lo cual es un 

porcentaje muy elevado, claro indicio de su comportamiento de tipo dúctil. 

Tabla 4.2 % de reducción de área correspondiente a las diferentes condiciones de 

tratamiento térmico. 

  
área inicial 

(mm) 
área final 

(mm) 
% de reducción 

de área 

De llegada 36 4.78 86.7 

Envejecido 30 min. 36 5.4 85 

Envejecido 1h 36 5.61 84.4 

T.T. 730 36 5.1 85.8 

T.T. 795 36 4.21 88.3 

T.T. 860 36 4.78 86.7 

 

 

Figura 4.14 Comparativa de reducción de área entre los diferentes tratamientos térmicos. 
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4.2.1 Resultados de fractografía de ensayos de tensión. 

 

Se realizó un análisis de la fractura de las probetas de tensión para determinar 

el mecanismo de fractura en  la condición de llegada, así como en las 

diferentes condiciones de tratamiento térmico. En la figura 4.15 se presentan 

las probetas con los tratamientos térmicos aplicados al acero, donde se puede 

observar la formación del cuello debido al comportamiento dúctil del acero en 

todas las condiciones de tratamiento térmico, lo cual reafirma los resultados 

de % de reducción de área presentados en la sección anterior, con lo cual se 

determinó que el acero en todas las condiciones se comportó de manera dúctil. 

Se aprecia en el centro de la fractura de forma transversal una fisura causada 

por los tratamientos térmicos, la cual se observa solo en los dos envejecidos 

y en menor medida en el tratamiento de temple y revenido a 730°C esta fisura 

se presenta con mayor severidad al aumentar el tiempo de estadía del 

tratamiento térmico, pero se ve disminuida al aumentar la temperatura de 

tratamiento, siendo mucho más notoria por debajo de la temperatura de 

cambio de fase.  

 
Figura 4.15 Probetas fracturadas en las diferentes condiciones de tratamiento térmico. 
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A continuación se presentan las imágenes de SEM, donde se observa la 

zona de fractura de las probetas (figura 4.16). Se puede apreciar con mayor 

detalle la fractura transversal de los tratamientos térmicos de envejecido en 

las dos condiciones de tiempo, así como el temple y revenido a 730°C, así 

como la zona de estricción en todas las probetas.  

 
Figura 4.16 Imágenes SEM a bajo aumento de las fracturas de tensión. a) Acero de llegada, 

b) envejecido 30 minutos, c) envejecido 1 hora, d) temple a 730°C y revenido 300 °C 30 

minutos, e) temple a 795 °C y revenido 300°C 30 minutos y f) temple a 860°C y revenido 300 

°C 30 minutos. 

 

En la figura 4.17 se presentan las imágenes a mayores aumentos de la zona 

de fractura de las probetas de tensión, donde se observa la presencia de 

hoyuelos, típicos de una fractura de tipo dúctil. De igual manera también se 

aprecia la formación de huecos y micro-huecos en todas las condiciones de 

tratamiento térmico y de llegada. Al continuar con la aplicación de la tensión e 

incrementarse el esfuerzo se forman los micro-huecos, los cuales crecen y 

coalescen provocando las formación de grietas internas, las cuales crecen al 

continuar con el esfuerzo hasta la fractura del metal. La aplicación de los 

tratamientos térmicos no modificaron los mecanismos de fractura del metal en 
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ninguna de las condiciones, lo cual se prueba mediante el análisis de las 

fracturas de las probetas ensayadas a tensión. 

 

Figura 4.17 Imágenes SEM a altos aumentos de las fracturas de tensión. a) Acero de llegada, 

b) envejecido 30 minutos, c) envejecido 1 hora, d) temple a 730°C y revenido 300 °C 30 

minutos, e) temple a 795 °C y revenido 300°C 30 minutos y f) temple a 860°C y revenido 300 

°C 30 minutos. 

 

4.3 Resultados de ensayos de dilatometría. 

 

Se realizaron pruebas de dilatometría al acero API X-70 con la finalidad de 

determinar sus temperaturas críticas a diferente velocidad de calentamiento, 

así como el comportamiento de dilatación del acero en estudio ante tres 

diferentes temperaturas, ya que el estudio de los aspectos que pueden 

modificar la microestructura y precipitados es de gran importancia. La 

dilatometría es una técnica extremadamente útil para obtener datos 

experimentales sobre la cinética de transformación, además del estudio de la 

cinética de precipitación en el caso de aleaciones microaleadas [97] [98] [99] 

[100], ya que permite un monitoreo en tiempo real de la extensión en función 

del cambio dimensional debido a las trasformaciones de fase y precipitación. 
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En la figura 4.18 se puede observar una probeta que fue ensayada en 

dilatometría. Esta técnica es comúnmente usada en el estudio de 

transformaciones de fase solido-solido ya que los diagramas resultantes 

muestran los constituyentes microestructurales resultantes del calor 

administrado al sistema y son una herramienta invaluable en la caracterización 

de los aceros con respecto a la respuesta a los tratamientos térmicos [97] 

[101]. 

 

 

Figura 4.18 Probeta ensayada en dilatometría. 

 

A partir de las pruebas de dilatometría se obtuvieron los diagramas 

dilatométricos de las diferentes condiciones. 

4.3.1 Pruebas dilatométricas de calentamiento continuo. 

 

En la figura 4.19 se presenta el diagrama resultante de la prueba de 

calentamiento continuo con los siguientes parámetros: 

Velocidad de calentamiento de 35°C/min hasta 35°C, velocidad de 

calentamiento de 25°C/min hasta 1150°C y velocidad de enfriamiento de 25°C/ 

min hasta 50°C. 
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Las temperaturas críticas se calcularon con base en el criterio de la primera 

derivada y el método de extrapolación lineal [99], el cual se presenta en la 

figura 4.20.  

 

Figura 4.19 Resultados de prueba de dilatometría con una velocidad de calentamiento de 

25°C/min. 

 

Figura 4.20 Cálculo de temperaturas críticas correspondientes a la velocidad de calentamiento 

de 25°C/min. 
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En la figura 4.21 se presenta el diagrama resultante de la prueba de 

calentamiento continuo con los siguientes parámetros: 

Velocidad de calentamiento de 35°C/min hasta 1150°C y velocidad de 

enfriamiento de 35°C/ min hasta 50°C. 

En la figura 4.22 se presenta el cálculo de las temperaturas criticas 

correspondientes a la velocidad de calentamiento de 35°C/min. 

 

 

Figura 4.21 Resultados de prueba de dilatometría con una velocidad de calentamiento de 

35°C/min. 
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Figura 4.22 Cálculo de temperaturas críticas correspondientes a la velocidad de calentamiento 

de 35°C/min. 

En la figura 4.23 se presenta el diagrama resultante de la prueba de 

calentamiento continuo con los siguientes parámetros: 

Velocidad de calentamiento de 35°C/min hasta 35°C, velocidad de 

calentamiento de 45°C/min hasta 1150°C y velocidad de enfriamiento de 45°C/ 

min hasta 50°C. 

La figura 4.24 corresponde al cálculo de las temperaturas criticas 

correspondientes a las pruebas realizadas con una velocidad de calentamiento  

de 45°C/min. 
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Figura 4.23 Resultados de prueba de dilatometría con una velocidad de calentamiento de 

45°C/min. 

 

 

Figura 4.24 Cálculo de temperaturas críticas correspondientes a la velocidad de calentamiento 

de 45°C/min. 
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De las pruebas en calentamiento continuo se obtuvieron las temperaturas de 

transformación de fase AC1s, AC1f y AC3, las cuales se resumen en la tabla 

4.3. Las temperaturas críticas se calcularon con base en el criterio de la 

primera derivada y el método de extrapolación lineal, en tres condiciones de 

velocidad de calentamiento, donde se observó el típico comportamiento que 

presentan este tipo de prueba, las cuales tienden a aumentar sus temperaturas 

criticas conforme se aumenta la velocidad de calentamiento. 

Tabla 4.3 Temperaturas críticas del acero API X-70 a diferente velocidad de calentamiento.  

Velocidad de calentamiento AC1s (°C) AC1f (°C) AC3 (°C) 

25°C/min 748 781 900 

35°C/min 771 797 908 

45°C/min 778 807.1 909 

 

4.3.2 Pruebas dilatométricas isotérmicas. 

 

En la figura 4.25 se presenta el diagrama obtenido en las pruebas de 

dilatometría isotérmica a 200°C durante 5 horas. 
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Figura 4.25 prueba de dilatometría isotérmica a 200°C. 

En la figura 4.26 se presenta el diagrama isotérmico obtenido en la prueba 

dilatométrica a 400°C durante 5 horas 

 

 

Figura 4.26 prueba de dilatometría isotérmica a 400°C. 
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En la figura 4.27 se presenta el diagrama dilatométrico correspondiente a una 

temperatura de 600°C con estadía de 5 horas. 

 

 

Figura 4.27 prueba de dilatometría isotérmica a 600°C. 

Con base en los resultados obtenidos en las pruebas de dilatometría 

isotérmica se puede observar que el material en las tres condiciones sufrió una 

contracción constante una vez que se estabilizó la temperatura (200, 400 y 

600 respectivamente) que es indicativo de precipitación en la matriz del acero 

[100]. A lo largo de las 5 horas que duró la prueba no se detectó el límite de 

precipitación el cual se observa en zonas de valor constante de delta L con 

respecto al tiempo. Se observó un mayor cambio en la pendiente de la gráfica 

a mayor temperatura, indicativo de una mayor precipitación [100], lo cual 

concuerda con la mayor energía suministrada al sistema. 
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4.4 Resultados de ensayos SSRT. 

 

Para determinar la susceptibilidad al fenómeno del agrietamiento por corrosión 

bajo tensión (SCC) del acero con diferentes tratamientos térmicos se 

realizaron pruebas de tensión en deformación lenta (SSRT). Se realizaron 

ensayos a SSRT en los aceros de llegada, los resultados generados en esta 

condición se utilizan para realizar la comparación necesaria con el objeto de 

poder determinar el índice de susceptibilidad (Iscc por sus siglas en inglés) de 

los ensayos de los aceros con y sin  tratamiento térmico realizados en 

ambiente corrosivo. 

En la tabla 4.4 se presentan los resultados obtenidos en la prueba SSRT para 

el acero de llegada y los diferentes tratamientos térmicos en los diferentes 

medios usados. Como se puede apreciar, el acero tiene un bajo índice de 

susceptibilidad, incluso llegando a 0 para el acero de llegada en gasohol E-50, 

el acero de llegada en etanol con 1%H2O 10mg/l NaCl e índice negativo para 

el acero de llegada en etanol con 3%H2O 10mg/l NaCl, lo que significa que en 

estos medios, este acero es un muy buen material para su uso como tubería 

de transporte ya que el acero continúa comportándose de forma muy dúctil y 

no se observa afectación por parte de ninguno de los medios ensayados.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

83 
 

Tabla 4.4 Porcentaje de reducción de área e índice de susceptibilidad obtenidos a partir de las 

pruebas SSRT. 

Condición Ai (mm2) Af (mm2) % de R.A. Índice de 
susceptibilidad. 

Aire 9.62 1.25 87.01  

De llegada  Etanol 9.62 1.78 81.50 0.0633 

De llegada E-50 9.62 1.25 87.01 0.0000 

Env. 30min Etanol 9.62 1.56 83.78 0.0370 

Env. 30min E-50 9.62 1.6 83.37 0.0418 

Env. 1h Etanol 9.62 1.6 83.37 0.0418 

Env. 1h E-50 9.62 2 79.21 0.0896 

De llegada 1%H2O 10NaCl 9.62 1.25 87.01 0.0000 

De llegada 3%H2O 10NaCl 9.62 1.039 89.20 -0.0252 

De llegada 5%H2O 10NaCl 9.62 1.56 83.78 0.0370 

De llegada 5%H2O 32NaCl 9.62 1.31 86.38 0.0072 

 

En la figura 4.28 se presentan los resultados comparativos del porcentaje de 

reducción de área, donde se observan porcentajes muy altos, lo que indica un 

alto grado de ductilidad, concordantes con los valores reportados en el índice 

de susceptibilidad. Por otra parte no se observa un cambio significativo en el 

porcentaje con respecto al acero de llegada al aire, lo que sugiere un nulo 

efecto del medio corrosivo en el acero en todas las condiciones. 

 

Figura 4.28 Porcentajes de reducción de área correspondientes a las pruebas SSRT. 
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4.4.1 Resultados de fractografía de ensayos SSRT. 

 

En la figura 4.29 se presentan las imágenes de fractografía a bajos aumentos 

correspondientes a las pruebas de SSRT en las diferentes condiciones (a) de 

llegada al aire, b) de llegada en etanol, c) de llegada en E-50, d) envejecido 30 

minutos en etanol, e) envejecido 30 minutos en E-50, f) envejecido 1 hora en 

etanol, g) envejecido 1 hora en E-50, h) de llegada 1%H2O 10mg/l NaCl, i) de 

llegada 3%H2O 10mg/l NaCl, j) de llegada 5%H2O 10mg/l NaCl, k) de llegada 

5%H2O 32mg/l NaCl). Se aprecia claramente que este acero presenta una 

fractura de tipo dúctil ya que la reducción de área es muy notoria, además de 

que se pueden apreciar alrededor de los bordes de la fractura líneas de flujo 

de deformación en el sentido de la dirección del esfuerzo aplicado, por otra 

parte en la figura 4.30 se observan los característicos hoyuelos típicos de este 

tipo de fractura. Es evidente que alrededor de las inclusiones hay una 

formación de cavidades que están relacionadas directamente con la 

concentración de esfuerzos que existen localmente en esas partículas no 

metálicas embebidas en el acero, cuando se aplica una deformación constante 

como es en este tipo de ensayos.  En todas las condiciones se mantiene el 

mismo comportamiento del acero de llegada al aire, lo que indica que los 

tratamientos térmicos no tuvieron un efecto adverso en ninguna de las 

condiciones, pues su fractura es de tipo dúctil con presencia de hoyuelos en 

la superficie y un alto porcentaje de reducción de área. De igual manera 

presentaron un muy bajo índice de susceptibilidad (Iscc) en los dos medios 

estudiados, lo que de nueva cuenta nos podría indicar que el fenómeno del 

SCC es prácticamente nulo para este acero con diferentes tratamientos 

térmicos en estos medios en específico [6]. 
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Figura 4.29 fracturas a bajos aumentos de los ensayos SSRT correspondientes a: a) de 

llegada al aire, b) de llegada en etanol, c) de llegada en E-50, d) envejecido 30 minutos en 

etanol, e) envejecido 30 minutos en E-50, f) envejecido 1 hora en etanol, g) envejecido 1 hora 

en E-50, h) de llegada 1%H2O 10mg/l NaCl, i) de llegada 3%H2O 10mg/l NaCl, j) de llegada 

5%H2O 10mg/l NaCl, k) de llegada 5%H2O 32mg/l NaCl. 

 

Figura 4.30 Fractografías de la orilla de la probeta correspondientes a: a) de llegada al aire, b) 

de llegada en etanol, c) de llegada en E-50, d) envejecido 30 minutos en etanol, e) envejecido 

30 minutos en E-50, f) envejecido 1 hora en etanol, g) envejecido 1 hora en E-50, h) de llegada 

1%H2O 10mg/l NaCl, i) de llegada 3%H2O 10mg/l NaCl, j) de llegada 5%H2O 10mg/l NaCl, 

k) de llegada 5%H2O 32mg/l NaCl. 



 

86 
 

4.4.2 Picadura del acero en etanol de maíz. 

 

Es bien sabido que uno de los principales mecanismos de iniciación de grietas 

en SCC es debido a la picadura, por lo tanto se tomó un costado de una 

probeta ensayada en la prueba SSRT para realizar imágenes en SEM y 

determinar si existía la presencia de picadura. En la figura 4.31 se puede 

observar el costado de la probeta con tratamiento térmico de temple y revenido 

a 730°C, donde se pueden observar inicios de picadura, las cuales serían 

causas de iniciación de SCC, aunque como se observó en los resultados de 

SSRT no se observó evidencia de susceptibilidad en estos medios, por lo tanto 

se presenta en la figura 4.32 el posible mecanismo de protección ante el SCC, 

el cual se desglosa a continuación: 

Mecanismo de protección contra el SCC. 

 La capa de óxido (acetato de hierro), se disuelve en el etanol. 

 Los iones de cloruro y acetato promueven disolución selectiva. 

 El óxido Fe2O3 (el cual es sabido que no es soluble en etanol [102]) se 

forma en la picadura disminuyendo la velocidad de avance de la 

disolución anódica. 

 

Figura 4.31 Costados de la probeta con tratamiento térmico de temple y revenido a 730°C. 
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Figura 4.32 Mecanismo propuesto de protección contra el SCC. 

4.5  Resultados de ensayos de polarización potenciodinámica. 
 

4.5.1 Curvas de polarización potenciodinámica en etanol de maíz. 

 

La figura 4.33 muestra las gráficas de polarización potenciodinámica 

correspondientes a las diferentes condiciones de tratamiento térmico (de 

llegada, envejecido por 30 min, envejecido por 1 hora, temple y revenido a 

730°C, temple y revenido a 795°C y temple y revenido a 860°C) en etanol de 

maíz, y la tabla 4.5 resume los valores más representativos de las pruebas. Es 

notorio que los valores de densidad de corriente (Icorr) en todas las condiciones 

son muy bajos, siendo el más alto el correspondiente a la condición de llegada 

con un valor de 4.57X10-3 mA/cm2 y el más bajo el correspondiente a la 

condición de envejecido a 1 hora con un valor de 1.503X10-3 mA/cm2. Todas 

las condiciones se encontraron en el mismo orden de magnitud (X10-3) el cual 

es un valor muy bajo, lo cual concuerda con los valores de velocidad de 

corrosión reportados de la misma prueba, los cuales presentan un orden de 

magnitud de 10-2 correspondiente a velocidades muy bajas de corrosión. Con 

respecto al potencial libre de corrosión (Ecorr) en todas las condiciones de 

tratamiento se observó un aumento de potencial, lo que indica una tendencia 

a ser menos activos que el acero de llegada, lo cual es indicativo de una menor 

tendencia a la corrosión [103], donde el acero de llegada presentó un valor de 
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-427mV siendo este el más bajo y el tratamiento con mayor potencial fue el 

acero con tratamiento de envejecido de 30 minutos, con un valor de -171 mV, 

aunque los demás tratamientos se encontraron en valores muy cercanos a 

este último. 

En la gráfica correspondiente a la condición de llegada se puede observar en 

la rama anódica que presentó inicios de pasivación en el medio, así como un 

comportamiento menos lineal, lo que indica que la corrosión se presentó 

principalmente por un fenómeno de Transferencia de carga, por el contrario en 

las condiciones de tratamiento térmico la rama anódica no presentó 

pasivación, solo disolución anódica, lo que indica un fenómeno de Difusión de 

especies o disolución anódica continua 
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Figura 4.33 Curvas de polarización correspondientes a todas las condiciones de tratamiento 

térmico y de llegada en etanol de maíz.  
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Tabla 4.5 Datos de los resultados de polarización potenciodinámica correspondientes a todas 

las condiciones de tratamiento térmico y de llegada en etanol de maíz.  

Acero X-70 en etanol 

 Ecorr 
(mV) 

Icorr  
(mA/cm2) 

Vcorr 
(mm/año) 

Rp  
(Ω-cm2) 

De llegada -427 4.570X10-3 5.132X10-2 5.322X103 

30min -171 2.141X10-3 2.404X10-2 1.089X104 

1h -172 1.503X10-3 1.688X10-2 1.121X104 

730 °C -172 1.829X10-3 2.054X10-2 8.674X103 

795 °C -135 2.048X10-3 2.299X10-2 8.101X103 

860 °C -147 2.590X10-3 2.908X10-2 7.085X103 

 

Los resultados de las pruebas realizadas en gasohol E-50 se presentan en las 

gráficas de polarización de la figura 4.34 y los valores más representativos se 

incluyen en la tabla 4.6. Los valores de densidad de corrosión para la condición 

de gasohol E-50 fueron muy bajos, indicativo claro de una muy baja velocidad 

de corrosión, incluso más bajos que para la condición de etanol de maíz. El 

valor más bajo reportado de Icorr corresponde a la condición de tratamiento 

térmico de temple y revenido a 795°C, el cual fue de 6.833X10-4 mA/cm2. En 

cuanto al valor más alto corresponde a la condición de llegada, el cual fue de 

2.345X10-3 mA/cm2, valores concordantes con las velocidades de corrosión 

reportadas de los resultados de la misma técnica de polarización 

potenciodinámica. En cuanto al potencial libre de corrosión los valores de 

todas las condiciones permanecen cercanos, siendo el de menor magnitud la 

condición de llegada con un valor de -312 mV, y el mayor potencial libre de 

corrosión se presentó en la condición de envejecido a 1 hora, lo cual es 

indicativo de una menor tendencia a la corrosión con los tratamientos térmicos 

con respecto al acero de llegada [103]. En el caso de las pruebas realizadas 

en el gasohol E-50 no se presentó evidencia de formación de capa pasiva en 

ninguna condición, solo existió disolución anódica constante, todos los 

tratamientos térmicos, así como el acero de llegada en este medio (E-50) 

presentan un comportamiento asintótico en la rama anódica que indica que el 
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mecanismo de corrosión se presenta principalmente por el fenómeno de 

difusión de especies 
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Figura 4.34 Curvas de polarización correspondientes a todas las condiciones de tratamiento 

térmico y de llegada en gasohol E-50.  

Tabla 4.6 Parámetros electroquímicos de las curvas de polarización potenciodinámica 

correspondientes a todas las condiciones de tratamiento térmico y de llegada en gasohol E-

50. 

Acero X-70 en E-50 

 Ecorr 

(mV) 
icorr 

(mA/cm2) 
Vcorr 

(mm/año) 
Rp  

(Ω-cm2) 

De llegada -312 2.345X10-3 2.633X10-2 1.387X104 

30min -236 7.682X10-4 8.626X10-3 4.043X104 

1h -135 7.25X10-4 8.142X10-3 2.862X104 

730 °C -153 1.001X10-3 1.125X10-2 1.733X104 

795 °C -136 6.833X10-4 7.673X10-3 3.387X104 

860 °C -164 9.918X10-4 1.113X10-2 1.928X104 

 

Como se mostró en la sección 4.4, el acero de llegada y las diferentes 

condiciones de tratamiento térmico no presentaron evidencia de SCC en 

ninguno de los dos medios (etanol de maíz y E-50), por lo tanto se realizaron 

pruebas de polarización potenciodinámicas para dilucidar si este acero era 
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susceptible al fenómeno de SCC en medios etanolicos con diferentes 

concentraciones de H2O y NaCl, puesto que es bien sabido que estos son dos 

de los principales compuestos causantes de fracturas por corrosión bajo 

esfuerzo. En la figura 4.35 se presentan las curvas de polarización 

correspondientes a las pruebas realizadas en etanol de maíz con diferentes 

concentraciones de H2O y NaCl (1% H2O 10mg/l NaCl, 1% H2O 32mg/l NaCl, 

3% H2O 10mg/l NaCl, 3% H2O 32mg/l NaCl, 5% H2O 10mg/l NaCl y 5% H2O 

32mg/l NaCl) y en la tabla 4.7 se presentan los valores resultantes de las 

gráficas. Se puede apreciar que no existió gran variación en los valores de 

densidad de corriente de corrosión (Icorr) con respecto a lo presentado en la 

tabla 4.5, donde todos los valores se encontraron en el mismo orden de 

magnitud. El valor más alto fue el correspondiente a la condición de 5% H2O 

10mg/l NaCl (8.995X10-3) y el valor más bajo se presentó en la condición de 

5% H2O 32mg/l NaCl (2.612X10-3), sin embargo, la densidad de corriente de 

corrosión que se presentó en todas las condiciones fue muy baja, por lo tanto 

la velocidad de corrosión del material de llegada en todas las condiciones 

también fue muy baja, la cual varió entre 1.010X10-1 y 9.533X10-2. Por otra 

parte, los resultados del potencial libre de corrosión para todas las condiciones 

variaron muy poco, siendo el menor valor de -442 y el mayor de -325. La 

pendiente anódica correspondiente a las condiciones de 3%H2O 32mg/l NaCl 

y 5%H2O 32mg/l NaCl presentó un comportamiento de inicio de pasivación sin 

llegar a completarse, y en su mayor parte se comportó como disolución 

anódica, mientras que las  curvas correspondientes a las condiciones de 1% 

H2O 10mg/l NaCl, 1% H2O 32mg/l NaCl, 3% H2O 10mg/l NaCl y 5% H2O 

10mg/l NaCl presentaron una zona donde se observa pasivación e 

inmediatamente después ruptura de la capa pasiva para continuar con la 

disolución anódica continua. 
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Figura 4.35 Curvas de polarización correspondientes a todas las concentraciones de etanol 

en el acero de llegada. 

Tabla 4.7 Parámetros electroquímicos de las curvas de polarización potenciodinámica 

correspondientes a todas las concentraciones de etanol. 

Acero X-70 en etanol con diferentes concentraciones 

 Ecorr 
(mV) 

icorr 
(mA/cm2) 

Vcorr 
(mm/año) 

Rp (Ω-cm2) 

1% H2O 10mg/l NaCl -389 8.4894x10-3 9.533X10-2 3.072X103 

1% H2O 32mg/l NaCl -427 4.570X10-3 5.132X10-2 5.322X103 

3% H2O 10mg/l NaCl -426 6.821X10-3 7.660X10-2 3.824X103 

3% H2O 32mg/l NaCl -415 2.840X10-3 3.189X10-2 9.183X103 

5% H2O 10mg/l NaCl -442 8.995X10-3 1.010X10-1 2.899X103 

5% H2O 32mg/l NaCl -325 2.612X10-3 2.933X10-2 9.985X103 

 

Debido a que el acero permanecía sin mostrar evidencia de presencia de SCC 

en ninguno de los medios estudiados se determinó realizar pruebas de 

polarización potenciodinámica a una velocidad de barrido 10 veces menor que 

la realizada en las pruebas anteriores, por lo cual se realizaron pruebas a 

6mV/min en las condiciones de concentración que se presentan a 

continuación: 
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1% H2O 10mg/l NaCl, 1% H2O 32mg/l NaCl, 3% H2O 10mg/l NaCl, 3% H2O 

32mg/l NaCl, 5% H2O 10mg/l NaCl y 5% H2O 32mg/l NaCl. 

J.M. Suctlife et. al [104] propone realizar dos pruebas de polarización en las 

mismas condiciones pero a velocidad de barrido 10 veces menor, con lo cual 

se observará si existe un cambio en la densidad de corriente de corrosión (Icorr) 

de un orden de magnitud. Suctlife propone que si existiera diferencia de un 

orden de magnitud en la Icorr el acero sería susceptible de sufrir SCC en el 

medio estudiado. 

4.5.2 Polarización potenciodinámica en etanol de maíz a velocidad de barrido 

lenta. 

 

En las figura 4.36 a 4.41 se presentan los resultados de las pruebas de 

polarización potenciodinámica correspondientes a las condiciones 

mencionadas y a una velocidad de barrido menor (6mV/min) y se comparan 

con las correspondientes a las mismas condiciones pero a mayor velocidad de 

barrido (60mV/min) para observar el cambio en el valor de densidad de 

corriente de corrosión. Se puede observar que en ninguna de las condiciones 

se rebasó un orden de magnitud, como se aprecia en las tablas 4.8 y 4.9, en 

las cuales se presentan los resultados de todas las pruebas a 6mV/min y la 

comparación de los resultados de densidad de corriente de corrosión (Icorr) 

respectivamente. 



 

94 
 

 

1E-7 1E-6 1E-5 1E-4 0.001 0.01 0.1

-1500

-1000

-500

0

500

1000

P
o

te
n

c
ia

l 
(m

V
)

Densidad de corriente (mA/cm2)

 1H2O 10mg/l NaCl 60 mV/min

 1H2O 10mg/l NaCl 6 mV/min

 

Figura 4.36 Curvas de polarización correspondientes a la condición de llegada en etanol de 

maíz con 1% H2O y 10 mg/l de NaCl en dos velocidades de barrido (60mV/min Vs 6mV/min). 
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Figura 4.37 Curvas de polarización correspondientes a la condición de llegada en etanol de 

maíz con 1% H2O y 32 mg/l de NaCl en dos velocidades de barrido (60mV/min Vs 6mV/min). 
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Figura 4.38 Curvas de polarización correspondientes a la condición de llegada en etanol de 

maíz con 3% H2O y 10 mg/l de NaCl en dos velocidades de barrido (60mV/min Vs 6mV/min). 
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Figura 4.39 Curvas de polarización correspondientes a la condición de llegada en etanol de 

maíz con 3% H2O y 32 mg/l de NaCl en dos velocidades de barrido (60mV/min Vs 6mV/min). 
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Figura 4.40 Curvas de polarización correspondientes a la condición de llegada en etanol de 

maíz con 5% H2O y 10 mg/l de NaCl en dos velocidades de barrido (60mV/min Vs 6mV/min). 
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Figura 4.41 Curvas de polarización correspondientes a la condición de llegada en etanol de 

maíz con 5% H2O y 32 mg/l de NaCl en dos velocidades de barrido (60mV/min Vs 6mV/min). 
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En la tabla 4.8 se aprecia que el valor más alto de densidad de corriente de 

corrosión (Icorr) fue el corresponde a la condición de 3% H2O 10mg/l NaCl el 

cual fue de 1.35x10-2 y el valor más pequeño fue el correspondiente a la 

condición de 1% H2O 10mg/l NaCl que fue de 5.11x10-3. Los valores de 

potencial libre de corrosión (Ecorr) no tuvieron mucha variación, siendo esta 

menor a 62 mV. Y en la tabla 4.9 se aprecia la comparación de las densidades 

de corriente de corrosión (Icorr) entre las pruebas realizadas a 60mV/min y las 

hechas a 6mV/min. Se puede apreciar que en ninguno de los casos se 

presentó una diferencia de 1 orden de magnitud, siendo la menor diferencia la 

que se presentó en la condición de 5% H2O 10mg l NaCl y la mayor diferencia 

la que presento la condición de 3% H2O 10mg l NaCl con respecto a su mismo 

medio pero a diferente velocidad de barrido. Por medio  de estos resultados 

se puede interpretar que en este medio con estas concentraciones el acero 

API X-70 que se estudió no tenderá a presentar susceptibilidad al SCC. 

Tabla 4.8 Parámetros electroquímicos de las curvas de polarización potenciodinámica 

correspondientes a las pruebas realizadas a 6 mV/min en las diferentes concentraciones de 

etanol de maíz. 

Pruebas a 6 mV/min 

 Ecorr (mV) icorr (mA/cm2) Vcorr (mm/año) 

1% H2O 10mg/l NaCl -248.01 5.11x10-3 5.74x10-2 

1% H2O 32mg/l NaCl -290.03 5.84x10-3 6.56x10-2 

3% H2O 10mg/l NaCl -307.45 1.35x10-2 1.52x10-1 

3% H2O 32mg/l NaCl -298.77 8.88x10-3 9.97x10-2 

5% H2O 10mg/l NaCl -309.6 8.43x10-3 9.47x10-2 

5% H2O 32mg/l NaCl -310.83 9.36x10-3 1.05x10-1 
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Tabla 4.9 Comparación de los parámetros electroquímicos de las curvas de polarización a dos 

velocidades de barrido (60 mV Vs 6 mV/min) en las diferentes concentraciones de etanol de 

maíz. 

Comparación 60mV/min Vs 6mV/min 

 icorr (mA/cm2) 60mV/min icorr (mA/cm2) 6mV/min 

1% H2O 10mg l NaCl 8.48x10-3 5.11x10-3 

1% H2O 32mg l NaCl 4.57X10-3 5.84x10-3 

3% H2O 10mg l NaCl 6.82X10-3 1.35x10-2 

3% H2O 32mg l NaCl 2.84X10-3 8.88x10-3 

5% H2O 10mg l NaCl 8.99X10-3 8.43x10-3 

5% H2O 32mg l NaCl 2.61X10-3 9.36x10-3 

 

 

4.6 Resultados de ensayos de fluorescencia de rayos X. 

 

Con la finalidad de determinar la composición química del óxido formado en la 

superficie del acero API X-70 inmerso en el etanol con diferentes 

composiciones se efectuaron pruebas de fluorescencia de rayos X, los cuales 

se realizaron en el óxido resultante de las muestras del acero de llegada en 

las siguientes composiciones de etanol: 1% H2O 10mg l NaCl, 1% H2O 32mg 

l NaCl, 3% H2O 10mg l NaCl, 3% H2O 32mg l NaCl, 5% H2O 10mg l NaCl, 

5% H2O 32mg l NaCl.  Como se mencionó en la sección 4.4.2 el modelo 

propuesto estipula que existe oxido protector que no permite la propagación 

de la picadura, el cual  debía ser alguno de los que es sabido son resistentes 

a la disolución en etanol, como lo es el óxido férrico o hematita (Fe2O3) [105]. 

 

A continuación se presentan los patrones de rayos X, donde se puede 

observar la intensidad de energía correspondiente a los diferentes elementos 

presentes en el óxido del acero X-70, además de las tablas donde se resumen 

los compuestos encontrados en el óxido, así como la concentración de los 

mismos, siendo el óxido férrico Fe2O3 (hematita) como era esperado el de 

mayor porcentaje de concentración. 
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En la figura 4.42 se presenta el patrón de fluorescencia de rayos X 

correspondiente al oxido resultante del acero de llegada en etanol con 1%H2O 

y 10 mg/l de NaCl y en la tabla 4.10 se resumen los resultados de los 

compuestos encontrados en el óxido, los cuales corresponden en su mayoría 

al óxido férrico con un 86.43%, seguido por el óxido de sodio Na2O con un 

4.83%. 

 

Figura 4.42 Patrón de rayos X correspondiente al etanol con 1%H2O y 10 mg/l de NaCl. 

Tabla 4.10 Resultados de las pruebas de fluorescencia de rayos X del acero en etanol con 1% 

H2O 10mg/l NaCl. 

      1% H2O 10 mg/l NaCl     

Compuesto Z Concentración Intensidad Error est. Energía 

Fe2O3 26 86.43% 616.1 0.13% 6.4041 

Na2O 11 4.83% 0.1123 10.80% 1.041 

Cl 17 4.72% 6.884 1.26% 2.6225 

P2O5 15 1.29% 0.5973 4.38% 2.0137 

MnO 25 1.18% 8.469 1.16% 5.8989 

CaO 20 0.30% 0.6205 4.32% 3.6918 

CuO 29 0.24% 0.2892 6.45% 8.0481 

Cr2O3 24 0.23% 1.558 2.97% 5.4149 

SO3 16 0.20% 0.1806 10.20% 2.3079 

SiO2 14 0.19% 0.04879 18.80% 1.74 

NiO 28 0.14% 0.1484 9.40% 7.4784 

K2O 19 0.06% 0.1224 11.40% 3.3139 

Nb2O5 41 0.06% 0.9966 9.25% 16.616 
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En la figura 4.43 se presenta el patrón de fluorescencia de rayos X 

correspondiente al óxido resultante de la muestra de acero de llegada en 

etanol con 1%H2O y 32 mg/l de NaCl y en la tabla 4.11 se resumen los 

resultados de los compuestos encontrados en el óxido, los cuales 

corresponden en su mayoría al óxido férrico con un 89.39%, seguido por el 

óxido de sodio Na2O con un 3.8%. 

 

Figura 4.43 Patrón de rayos X correspondiente al etanol con 1%H2O y 32 mg/l de NaCl. 

Tabla 4.11 Resultados de las pruebas de fluorescencia de rayos X del acero en etanol con 1% 

H2O 32mg/l NaCl. 

      1% H2O 32 mg/l NaCl     

Compuesto Z Concentración Intensidad Error est. Energía 

Fe2O3 26 89.39% 789.9 0.12% 6.4041 

Na2O 11 3.80% 0.1065 11.20% 1.041 

Cl 17 3.47% 6.273 1.32% 2.6225 

MnO 25 1.26% 11.29 1.00% 5.8989 

P2O5 15 0.85% 0.4822 4.97% 2.0137 

SiO2 14 0.30% 0.09705 12.10% 1.74 

CaO 20 0.23% 0.6038 4.44% 3.6918 

Cr2O3 24 0.19% 1.639 2.91% 5.4149 

SO3 16 0.16% 0.1773 10.50% 2.3079 

CuO 29 0.14% 0.2087 7.72% 8.0481 

NiO 28 0.12% 0.1531 9.28% 7.4784 

Nb2O5 41 0.05% 1.094 8.24% 16.616 

K2O 19 0.03% 0.07407 17.20% 3.3139 
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En la figura 4.44 se presenta el patrón de fluorescencia de rayos X 

correspondiente al óxido resultante de la muestra de acero de llegada en 

etanol con 3%H2O y 10 mg/l de NaCl y en la tabla 4.12 se resumen los 

resultados de los compuestos encontrados en el óxido, los cuales 

corresponden en su mayoría al óxido férrico con un 93.06%, seguido por el 

óxido de sodio Na2O con un 1.49%. 

 

 

Figura 4.44 Patrón de rayos X correspondiente al etanol con 3%H2O y 10 mg/l de NaCl. 

Tabla 4.12 Resultados de las pruebas de fluorescencia de rayos X del acero en etanol con 3% 

H2O 10mg/l NaCl. 

      3% H2O 10 mg/l NaCl     

Copuesto Z Concentración Intensidad Error est. Energía 

Fe2O3 26 93.06% 635.3 0.13% 6.4041 

Cl 17 1.72% 2.4 2.18% 2.6225 

Na2O 11 1.49% 0.03295 24.60% 1.041 

MnO 25 1.33% 9.326 1.11% 5.8989 

P2O5 15 1.25% 0.5432 4.61% 2.0137 

CuO 29 0.27% 0.2913 6.39% 8.0481 

CaO 20 0.26% 0.5468 4.65% 3.6918 

Cr2O3 24 0.23% 1.591 2.93% 5.4149 

SO3 16 0.19% 0.1589 11.00% 2.3079 

NiO 28 0.11% 0.1058 11.50% 7.4784 

Nb2O5 41 0.07% 1.111 8.37% 16.616 

K2O 19 0.03% 0.06368 20.30% 3.3139 
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En la figura 4.45 se presenta el patrón de fluorescencia de rayos X 

correspondiente al óxido resultante de la muestra de acero de llegada en 

etanol con 3%H2O y 32 mg/l de NaCl y en la tabla 4.13 se resumen los 

resultados de los compuestos encontrados en el óxido, los cuales 

corresponden en su mayoría al óxido férrico con un 79.33%, seguido por el 

óxido de sodio Na2O con un 9.01%. 

 

Figura 4.45 Patrón de rayos X correspondiente al etanol con 3%H2O y 32 mg/l de NaCl. 

Tabla 4.13 Resultados de las pruebas de fluorescencia de rayos X del acero en etanol con 3% 

H2O 32mg/l NaCl. 

      3% H2O 32 mg/l NaCl     

Compuesto Z Concentración Intensidad Error est. Energía 

Fe2O3 26 79.33% 379.1 0.17% 6.4041 

Na2O 11 9.01% 0.1445 9.38% 1.041 

Cl 17 6.30% 6.034 1.35% 2.6225 

P2O5 15 1.87% 0.5812 4.45% 2.0137 

MnO 25 1.22% 5.755 1.42% 5.8989 

SO3 16 0.81% 0.4835 5.31% 2.3079 

SiO2 14 0.52% 0.09174 12.50% 1.74 

CaO 20 0.40% 0.5353 4.65% 3.6918 

Cr2O3 24 0.20% 0.8803 4.13% 5.4149 

CuO 29 0.18% 0.148 9.40% 8.0481 

NiO 28 0.11% 0.08347 13.30% 7.4784 

MoO3 42 0.05% 0.5786 15.50% 17.48 

CoO 27 2 PPM 0.9185 4.82% 6.9306 
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En la figura 4.46 se presenta el patrón de fluorescencia de rayos X 

correspondiente al óxido resultante de la muestra de acero de llegada en 

etanol con 5%H2O y 10 mg/l de NaCl y en la tabla 4.14 se resumen los 

resultados de los compuestos encontrados en el óxido, los cuales 

corresponden en su mayoría al óxido férrico con un 80.38%, seguido por el 

óxido de sodio Na2O con un 7.55%. 

 

Figura 4.46 Patrón de rayos X correspondiente al etanol con 5%H2O y 10 mg/l de NaCl. 

Tabla 4.14 Resultados de las pruebas de fluorescencia de rayos X del acero en etanol con 5% 

H2O 10mg/l NaCl. 

      5% H2O 10 mg/l NaCl     

Compuesto Z Concentración Intensidad Error est. Energía 

Fe2O3 26 80.38% 340 0.18% 6.4041 

Na2O 11 7.55% 0.1068 11.00% 1.041 

Cl 17 6.13% 5.216 1.45% 2.6225 

P2O5 15 1.79% 0.4916 4.85% 2.0137 

MnO 25 1.31% 5.467 1.46% 5.8989 

SO3 16 0.67% 0.354 6.24% 2.3079 

SiO2 14 0.64% 0.1011 11.80% 1.74 

MgO 12 0.55% 0.04356 20.60% 1.2533 

CaO 20 0.44% 0.5181 4.75% 3.6918 

Cr2O3 24 0.16% 0.6208 5.13% 5.4149 

CuO 29 0.16% 0.1175 10.80% 8.0481 

NiO 28 0.07% 0.04495 20.40% 7.4784 
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En la figura 4.47 se presenta el patrón de fluorescencia de rayos X 

correspondiente al óxido resultante de la muestra de acero de llegada en 

etanol con 5%H2O y 32 mg/l de NaCl y en la tabla 4.15 se resumen los 

resultados de los compuestos encontrados en el óxido, los cuales 

corresponden en su mayoría al óxido férrico con un 85.35%, seguido por el 

óxido de sodio Na2O con un 3.21%. 

 

Figura 4.47 Patrón de fluorescencia de rayos X correspondiente al etanol con 5%H2O y 32 

mg/l de NaCl. 

Tabla 4.15 Resultados de las pruebas de fluorescencia de rayos X del acero en etanol con 5% 

H2O 32mg/l NaCl. 

      5% H2O 32 mg/l NaCl     

Compuesto Z Concentración Intensidad Error est. Energía 

Fe2O3 26 85.35% 376.1 0.17% 6.4041 

Cl 17 5.99% 5.444 1.41% 2.6225 

Na2O 11 3.21% 0.05177 16.80% 1.041 

P2O5 15 1.96% 0.5744 4.45% 2.0137 

MnO 25 1.32% 5.759 1.42% 5.8989 

SO3 16 0.75% 0.4219 5.66% 2.3079 

CaO 20 0.44% 0.5544 4.52% 3.6918 

SiO2 14 0.41% 0.06947 14.90% 1.74 

CuO 29 0.16% 0.1217 10.50% 8.0481 

Cr2O3 24 0.15% 0.6231 5.12% 5.4149 

NiO 28 0.05% 0.03286 25.60% 7.4784 

ZnO 30 0.05% 0.2038 20.10% 8.6392 

MoO3 42 0.04% 0.4042 19.50% 17.48 
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En la tabla 4.16 se resumen los compuestos más relevantes encontrados en 

el óxido en las diferentes condiciones, donde se puede observar que el acero 

de llegada en etanol con 3%H2O y 10mg/l NaCl presentó el mayor contenido 

de óxido férrico (Fe2O3) y el menor porcentaje se encontró en el acero de 

llegada en etanol con 3% H2O y 32 mg/l NaCl, aunque esta diferencia no es 

muy grande, ya que es de tan solo 13.73%, la cual no se observó que afectara 

a la resistencia del acero al SCC en etanol. Por otro lado la mayor 

concentración de Na2O3 se presentó en la condición de llegada en 3% H2O y 

32 mg/l NaCl y la menor se presentó en la condición de llegada en 3% H2O y 

10 mg/l NaCl. 

Tabla 4.16 Resumen de los compuestos más relevantes encontrados en el óxido en las 

diferentes condiciones en estudio. 

  1% H2O 10 
mg/l NaCl 

1% H2O 32 
mg/l NaCl 

3% H2O 10 
mg/l NaCl 

3% H2O 32 
mg/l NaCl 

5% H2O 10 
mg/l NaCl 

5% H2O 32 
mg/l NaCl 

Compuesto Concentración 

Fe2O3 86.43% 89.39% 93.06% 79.33% 80.38% 85.35% 

Na2O 4.83% 3.80% 1.49% 9.01% 7.55% 3.21% 

Cl 4.72% 3.47% 1.72% 6.30% 6.13% 5.99% 

P2O5 1.29% 0% 1.25% 1.87% 1.79% 1.96% 

MnO 1.18% 1.26% 1.33% 1.22% 1.31% 1.32% 

 

4.7 Discusión  de resultados. 

 

Se han realizado muchas investigaciones en aceros microaleados 

concernientes al fenómeno de stress corrosion cracking (SCC), en las cuales 

se ha reportado que en medios etanolicos dos de los principales compuestos 

causantes del fenómeno son el NaCl y el H2O, los cuales propician el inicio de 

grietas [1] [106] [107] [108] [109]. De igual manera existen numerosos 

mecanismos propuestos para explicar el fenómeno de SCC, tales como 

fragilización por hidrógeno, clivaje inducido por adsorción, movilidad atómica 

superficial, ruptura de película, disolución acelerada por esfuerzo, clivaje 

inducido por película, y mecanismos de plasticidad superficial localizados [110] 
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[111] [112] [113]. La principal incógnita es si el acero microaleado API X-70 

motivo de este estudio es susceptible al fenómeno de SCC y los mecanismos 

a los cuales está sujeto, para lo cual se realizaron diferentes pruebas descritas 

en las secciones anteriores. 

El objetivo principal al diseñar aceros microaleados es desarrollar una buena 

combinación de propiedades mecánicas (alta resistencia y buena tenacidad) 

en condición de laminado, lo que permite reducir la cantidad de material 

requerido, reducir el peso en aplicaciones específicas, fabricación mecánica 

más efectiva y reducción de costos. Estos aceros pueden alcanzar la misma 

resistencia que los aceros trabajados en frío (los cuales tienen baja ductilidad) 

y producir propiedades mecánicas similares a los aceros templados enfriados 

por aire. El acero de llegada presentó una estructura ferritica acicular con 

presencia de fases secundarias de bainita superior [89], la cual es propiciada 

por un tratamiento termomecánico, lo que le confiere muy buenas propiedades 

mecánicas de llegada. B. Dutta et al. estudió el efecto del endurecimiento de 

la austenita en un acero microaleado API 5L-X80 (similar al acero estudiado 

en el presente trabajo), durante y al final del procesamiento termomecánico, 

así como en la microestructura final después del enfriamiento [114]. Observó 

que los granos de ferrita son más finos y más equiaxiales cuando la austenita 

se deforma severamente durante la laminación final; sin embargo, cuando el 

porcentaje de deformación es menor, se genera una gran cantidad de 

estructuras aciculares debido a la precipitación de (Ti, Nb) (C, N) con tamaños 

de partículas alrededor de 4–6 nm, mejorando el equilibrio entre las 

propiedades mecánicas, alcanzando esfuerzos de fluencia de hasta 840 MPa. 

A partir de las propiedades del acero de llegada se observó un aumento en la 

resistencia debido a los tratamientos térmicos de envejecido, ya que los 

elementos microaleantes promueven endurecimiento por precipitación [115], 

ya que es bien sabido que el Nb lo mejora [116]. El efecto de endurecimiento 

por precipitación puede incrementarse mediante la adición de Ti y Mo debido 
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a la precipitación de (Ti, Mo) C [117], ya que son térmicamente más estables 

por ser más homogéneos y pequeños. De igual manera el tratamiento de 

envejecido promueve un cambio en la cantidad de precipitados, los cuales son 

formados a partir de microaleantes presentes en solución solida remanente en 

la matriz del acero, aumentando su número y confiriéndole mayor resistencia 

al acero (mayor UTS). Otro mecanismo que contribuye a este aumento del 

UTS es una probable redistribución, lo cual es sabido que al encontrarse los 

precipitados distribuidos de forma más uniforme y  sin aglomeraciones 

contribuyen a este aumento de la resistencia del material. De igual manera es 

probable que un cambio en la morfología de los precipitados contribuya al 

aumento del UTS, ya que precipitados de menor tamaño y con forma esférica 

tienden a aumentar la resistencia del material. Por otro lado el aumento en la 

ductilidad en todas las condiciones de tratamiento térmico se encuentra 

atribuido al cambio en la morfología del grano ferrítico, el cual se modificó de 

ser alargado debido al procesamiento termomecánico a un grano mas 

equiaxiado, lo que suaviza la matriz, confiriéndole mayor ductilidad y elevando 

su límite elástico.  

Las fractografías realizadas en todas las condiciones revelaron una morfología 

dúctil con una alta reducción de área y presencia de hoyuelos, así como 

coalescencia de micro-huecos, que son típicos en fracturas de tipo dúctil, los 

cuales causan la fractura mediante un mecanismo de coalescencia de huecos. 

Las pruebas de dilatometría se han usado en el ámbito científico para medir el 

cambio longitudinal con respecto al tiempo y la temperatura, y de esta manera 

determinar las temperaturas críticas de transformación de fase en materiales 

metálicos [118]. La aplicabilidad de la dilatometría en la investigación de 

transformación de fase se debe al cambio del volumen específico de una 

muestra durante una transformación de fase. Cuando un material sufre un 

cambio de fase, la estructura reticular cambia y esto es acompañado de un 

cambio en el volumen específico [119]. Esta técnica se usa ampliamente para 
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estudiar el comportamiento de transformación de los aceros durante el 

calentamiento continuo, el enfriamiento y la retención isotérmica. Al registrar 

las transformaciones que tienen lugar en una variedad de condiciones, es 

posible presentar los resultados en gráficas de temperatura vs delta L, que 

muestra las temperaturas de formación de los componentes 

microestructurales que pueden obtenerse para una determinada condición de 

enfriamiento o calentamiento mediante un análisis de regresión lineal. El acero 

API X-70 presentó un cambio de fase correspondiente a la temperatura critica 

AC1s a los 748 °C para una velocidad de calentamiento de 25 °C/min y 

aumenta con respecto al aumento de la velocidad de calentamiento, 771 °C 

para 35 °C/min y 778 °C para 45 °C/min, esto se encuentra relacionado con la 

cinética de formación de la austenita, debido a que la rapidez de crecimiento 

es una función exponencial de la temperatura, esto quiere decir que entre 

mayor es la temperatura mayor será la rapidez de crecimiento, debido a la 

difusión de los elementos de aleación [120]. La difusión de cualquier tipo de 

átomo, ya sea substitucional o intersticial, se favorece por el incremento de la 

temperatura, debido al aumento de la energía interna, de ahí que la rapidez de 

crecimiento se incremente al aumentar la velocidad de calentamiento [99]. Por 

otro lado, con respecto a la rapidez de nucleación se conocen dos 

comportamientos en función de la velocidad de calentamiento: 1) cuando la 

velocidad es menor a 20°C/min; la rapidez de nucleación es directamente 

proporcional a la velocidad de calentamiento y 2) cuando la velocidad es 

superior a los 20°C/min; la rapidez de nucleación se vuelve inversamente 

proporcional [121], que para fines de la investigación realizada en este trabajo 

corresponde al segundo tipo de comportamiento, ya que las tres condiciones 

de calentamiento se encontraron por encima de 20 °C/min. Esto indica que la 

rapidez de nucleación alcanza un valor máximo a una cierta rapidez y después 

disminuye. La rapidez de nucleación, al igual que la rapidez de crecimiento, es 

función de la temperatura y se incrementa a medida a que ésta aumenta. 

Como se pudo observar en los resultados a 45 °C/min, se observó una 
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disminución en la rapidez de nucleación, la cual puede estar asociada a un 

cambio en el mecanismo de crecimiento de la austenita o a una disminución 

de los sitios de nucleación. Los resultados de dilatometría concuerdan con los 

resultados de análisis micrográfico, donde no se observó cambio de fase para 

las dos condiciones de envejecido, puesto que las temperaturas de envejecido 

se encontraron por debajo de las temperaturas de cambio de fase reportadas 

en el análisis dilatométrico, por el contrario, las pruebas dilatométricas 

isotérmicas mostraron un cambio en el volumen de la probeta, lo cual al no 

estar relacionado con un cambio de fase se puede relacionar con un cambio 

en la morfología y la cantidad de precipitados presentes en la matriz del acero. 

Los microaleantes presentes en solución solida tienden a precipitar, 

desplazarse y cambiar su morfología. Ya que el acero aumentó su resistencia 

esto indica que es muy probable que los precipitados se distribuyeran de 

manera uniforme, así como mantener una morfología esférica, lo que 

contribuiría al aumento de las propiedades mecánicas del acero. 

Uno de los métodos más usados para la determinación del fenómeno del SCC 

son las pruebas SSRT, las cuales pueden dar un acercamiento al 

comportamiento del fenómeno mediante la carga mecánica en medio 

corrosivo. El acero X-70 de llegada y ambos tratamientos de envejecido 

mostraron una reducción de área muy baja, lo que denota una alta resistencia 

al fenómeno SCC. Hay estudios que han demostrado la presencia del 

fenómeno SCC en ciertas composiciones de acero microaleado en diferentes 

medios de etanol, que atribuyen la susceptibilidad del material a la fuente de 

etanol, donde el etanol de maíz se considera un factor que aumenta la 

susceptibilidad y, por el contrario, el etanol de caña muestra inmunidad al SCC 

[6]. 

Según los datos obtenidos en las pruebas de SSRT en este trabajo, el acero 

X-70 estudiado demostró ser inmune al SCC en el etanol de maíz debido a 

que los elementos microaleantes del acero inhiben la disolución anódica al 
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retrasar la ruptura de la capa pasiva [102], ya que presentan bajos potenciales 

de corrosión y no se observan avance en las picaduras, una de las principales 

causas del inicio de grietas [122]. No se encontró evidencia de fracturas 

causadas por el medio en las fractografías, lo cual es una clara indicación de 

que el acero X-70 en estudio no sufrió fragilización debido al SCC, si no que 

las fracturas se debieron enteramente a un proceso de coalescencia de 

microhuecos, los cuales causan una fractura de tipo dúctil, provocando un alto 

porcentaje de reducción de área en la zona de fractura.  

Las pruebas de polarización potenciodinámica nos dan un acercamiento al 

entendimiento de los mecanismos que rigen la corrosión en materiales 

metálicos, lo cual contribuye a la comprensión del comportamiento del acero 

estudiado en el medio etanolico. Es bien sabido que dos de los principales 

compuestos que aumentan la severidad del SCC son el NaCl y el H2O los 

cuales se variaron e la composición del etanol para determinar si estos podían 

provocar SCC en esta aleación ya que las pruebas de SSRT mostraron que el 

acero API X-70 estudiado era altamente resistente a la fragilización por SCC 

en etanol de maíz. La velocidad de corrosión para esta composición de acero 

fue muy baja, debido al hecho de que los elementos de aleación presentes en 

la composición del acero X-70 en estudio promueven una corrosión uniforme 

sin presencia de picaduras, así como una baja tasa de corrosión, aun con el 

aumento en la concentración del NaCl y el H2O, a diferencia de otros autores, 

que muestran que para otras composiciones de aceros microaleados, el 

aumento de la concentración de estos compuestos aumenta la densidad de la 

corriente anódica [105].  

Del mismo modo, se realizaron duplicados de las pruebas de polarización 

potenciodinámica a una velocidad de barrido más baja para observar la 

variación del Icorr donde se encontró una variación menor que un orden de 

magnitud con respecto al Icorr en la misma condición respectivamente, lo que 
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respalda los resultados de una baja susceptibilidad al SCC en los medios 

estudiados [123]. 

De los resultados obtenidos en las pruebas de polarización potenciodinámica 

se observó que el cambio de valor correspondiente a Icorr en ningún caso 

excedió un orden de magnitud. Basado en el criterio expuesto en la sección se 

infiere que el acero X-70 no es susceptible a fallar por SCC debido al 

mecanismo de disolución anódica. 

Las pruebas de fluorescencia de rayos X nos ayudan a obtener la composición 

química, así como los compuestos presentes. Existen muchos tipos de óxidos 

que pueden presentarse en los aceros microaleados, de los cuales se ha 

reportado que en presencia de etanol los más relevantes son el Fe2O3 (oxido 

férrico), Fe3O4 y el acetato de hierro (Fe (CH3OO)2). Estos óxidos pueden ser 

solubles o protectores en etanol, I Samusawa realizó investigación sobre la 

solubilidad del óxido de hierro y el acetato de hierro en etanol y encontró que 

el acetato de hierro es el compuesto con mayor solubilidad y por el contrario 

los óxidos de hierro Fe2O3 y Fe3O4, los cuales son considerados productos de 

corrosión en etanol demostraron tener una muy baja solubilidad, lo que los 

vuelve óxidos protectores [105] 

Se descubrió que la capa de óxido formada era principalmente Fe2O3, que se 

sabe tiene un factor de disolución muy bajo en medios etanolicos, a diferencia 

del acetato de hierro (Fe (CH3OO)2), que es un producto de corrosión 

altamente soluble en etanol (hasta 40 veces mayor que Fe2O3) y su presencia 

se ha reportado en otros aceros microaleados con diferentes composiciones 

químicas [105]. Con estos resultados podemos inferir que la alta resistencia al 

fenómeno de SCC en etanol del acero microaleado API X-70 se encuentra 

relacionado con la formación de un oxido protector (Fe2O3) el cual  retarda la 

disolución anódica y no permite la formación de picadura.
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Capítulo 5 Conclusiones finales. 

 

Debido al proceso termomecánico el acero API X-70 mostró una 

microestructura constituida por una matriz de ferrita acicular con presencia de 

fases secundarias de bainita superior [89], con granos alargados, confiriéndole 

una buena resistencia inicial evaluada en el sentido longitudinal de la 

laminación. 

Ninguno de los tratamientos térmicos cambió la fase del acero, aunque 

presentaron una pequeña variación en el tamaño de grano, así como en su 

morfología. 

El mayor aumento de tamaño promedio se presentó en el tratamiento térmico 

de temple y revenido a 730°C, y para todas las condiciones de temple y 

revenido se observó un cambio en la morfología del grano, cambiando de 

granos alargados a granos equiaxiales. 

Los valores de Ecorr se mantuvieron muy similares para el acero de llegada en 

etanol de maíz. 

El acero con tratamiento de envejecido de 30 minutos y 1 hora presentó 

valores Ecorr idénticos. 

Se observó pasivación para la condición de llegada en todas las 

concentraciones, excepto para 5% de H2O 32 mg/l de NaCl. 

Los tratamientos de envejecido aumentaron el UTS en ambos casos, y para 

las condiciones de temple y revenido en los tres casos se reporta una 

disminución de la resistencia y un aumento de la ductilidad, causada por una 

probable relajación de esfuerzos. 

El tratamiento térmico aumentó la ductilidad en ambos casos de envejecido, 

debido a una disminución de esfuerzos de la matriz del acero. 
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Para esta composición de acero en particular en estos medios no se observó 

presencia de grietas ni disminución en la ductilidad en pruebas SSRT, lo que 

sugiere una alta resistencia al fenómeno de SCC en etanol de maíz. 

El % de RA permaneció en todos los casos en valores altos, indicativo de una 

alta ductilidad. 

Se determinó que la capa de óxido está compuesta principalmente por Fe2O3, 

lo que sugiere que este oxido es el responsable de la alta resistencia del acero 

en estudio al fenómeno de SCC en etanol de maíz debido a su baja solubilidad 

en el medio. 
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